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Les modules de puissance sont de nos jours très répandus dans de nombreux systèmes 
électroniques. L’engouement est tel que l’on cherche à concevoir des modules de puissance 
toujours plus optimisés, avec un minimum d’encombrement et fonctionnant dans des 
environnements plus sévères en terme de température et de puissance. Pour répondre à ces 
objectifs, une contrainte importante dans le développement de ces systèmes électroniques réside 
dans la tenue à la température des différents matériaux constituants un module.  
Ainsi, le développement des modules de puissance haute température a longtemps été freiné 
par la tenue en température des composants silicium. La température maximale de jonction de ces 
composants ne dépasse pas 175°C pour des éléments de puissance traditionnels avec des tensions 
de 6 à 7 kV et peut dépasser 200°C pour la basse tension. L’élévation de température autorisée 
pour le dimensionnement d’un composant de puissance à haute température en silicium est donc 
assez limitée et diminue avec l’augmentation du calibre en tension du composant. Le 
fonctionnement avec un calibre en tension supérieur ou égal à 600 V est très délicat à haute 
température. Les applications haute température à base de silicium sont donc bornées à du signal 
ou à des convertisseurs de faibles puissances largement surdimensionnés par rapport à leur calibre 
en courant et en tension pour éviter l’emballement thermique. Des démonstrateurs de 
convertisseurs fonctionnant à haute température ambiante et/ou à haute température de jonction 
ont été développés et réalisés. Les diodes Schottky en carbure de silicium (SiC) sont industrialisés 
depuis plusieurs années, et depuis peu les JFET1, BJT2, MOSFET3, ainsi que le HEMT4 en nitrure 
de gallium (GaN) sont disponibles commercialement. Toutefois, les composants actuellement 
industrialisés n’offrent pas une gamme d’application très étendue, les calibres en tension et courant 
restent limités entre 600 V et environ 2 kV et à 40 A au maximum. 
Le SiC présente une alternative très intéressante pour les composants de puissance haute 
température et forte puissance, mais leurs successeurs à base de diamant promettent des 
performances multipliées par un facteur 100. Le diamant présente de bonnes perspectives en 
offrant la possibilité de réaliser des composants redresseurs fonctionnant dans des environnements 
plus sévères. En plus de l’augmentation des tensions et des courants possibles, ces composants 
offriraient la possibilité de monter à de plus fortes températures de service (plus de 300°C), en 
offrant l’avantage d’une excellente stabilité mécanique à haute température et de propriétés 
physico-chimiques intéressantes. 
Le programme de recherche Diamonix1 s’est intéressé à l’élaboration du composant diamant 
pour l’électronique de puissance basé sur la technologie d’IGBT, à sa mise en œuvre et à la 
confection d’un packaging haute température dédié. Pour répondre à cette problématique, le projet 
Diamonix 1 a permis d’identifier et dans certains cas de développer différentes briques 
technologiques indispensables à la réalisation de composants de puissance en diamant pour la 
                                                          
1 Junction Field Effect Transistor 
2 Bipolar Junction Transistor 
3 Metal Oxide Semiconductor Field Effect Transistor 
4 High Electron Mobility Transistor 
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haute température. Ainsi, pour le packaging, plusieurs choix de technologies pressenties (brasures, 
métallisations, revêtements,…) ont été évalués et des outils liés à la simulation du comportement 
thermomécanique des assemblages puce diamant/substrat ont été développés (Msolli, 2011). 
En s’appuyant sur les différentes compétences développées dans ce précédant projet, le 
programme de recherche Diamonix 2 avait pour objectif d’optimiser le comportement 
thermomécanique du packaging haute température d’un composant diamant pour l’électronique 
de puissance et notamment le comportement des jonctions et des deux interfaces jonction/puce 
diamant et jonction/substrat céramique métallisé. Les points importants à améliorer concernaient 
tout d’abord les conditions d’élaboration du packaging haute température à base de diamant ainsi 
que la méthodologie et les moyens mis en œuvre pour le caractériser aux différentes échelles du 
point de vue expérimental et numérique. Sur ce dernier point, un souhait portait plus précisément 
sur l’intégration des comportements d’interface aux modèles de packaging. Ces modèles 
permettront l’évaluation prédictive de l’endommagement et de la durée de vie des connexions. Ces 
travaux font donc suite à la thèse de Saber Msolli (Msolli, 2011) et aux études menées depuis 2008 
au travers d’une collaboration entre plusieurs partenaires académiques et industriels (LGP, 
CIRTEM, GeMAC, NOVASiC, LSPM, LAAS, ISL, IBS, Institut NEEL, STRATECH). 
La démarche adoptée dans le cadre de cette thèse tient en quatre points traités sur quatre 
chapitres.  
Le premier chapitre est une étude bibliographique qui recense, tout d’abord les contraintes 
spécifiques liées au packaging haute température. Les solutions technologiques envisageables 
(matériaux, techniques d’assemblages, métallisations, revêtements,…) ont été ensuite 
inventoriées. Un choix de matériaux pour l’assemblage d’un composant diamant est alors proposé 
sur la base de leurs propriétés physiques et en conformité avec les réglementations concernant 
l’utilisation de matériaux polluants (RoHS, WEEE). En fin de chapitre, nous présentons 
l’architecture du module de puissance haute température développé par un partenaire de nos 
travaux, la société CIRTEM. 
Le second chapitre se rapporte à la caractérisation expérimentale des matériaux de connexion 
du composant diamant et des deux interfaces jonction/puce diamant et jonction/ substrat céramique 
métallisé. La première partie concerne la réalisation, puis la caractérisation microstructurale des 
métallisations de la puce diamant, des revêtements sur le substrat Cu et des jonctions elles-mêmes. 
La seconde partie est consacrée à l’étude des propriétés mécaniques de couches constituantes des 
assemblages par les essais de nano-indentation, des essais de cisaillement simple et de cyclage 
passif. 
Le troisième chapitre concerne le développement d’un outil de caractérisation des modèles de 
comportement interfacial. Une étude bibliographique complémentaire du chapitre 1 est consacrée 
à la présentation des modèles de zones cohésives ou CZM qui seront mis en œuvre dans les 
modèles numériques. Afin de comprendre les phénomènes de ruptures interfaciales et donc 
d’optimiser le design des packagings aux hautes températures, un modèle numérique intégrant des 
éléments de zone cohésive est mis en œuvre. Ce modèle permet d’évaluer l’initiation et l’évolution 
de ruptures interfaciales à l’aide d’une loi de comportement liant l’effort d’interface à son 
ouverture. Les paramètres de ce modèle pour chaque interface sont identifiés au moyen d’une 
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méthode inverse, à l’issue des essais de cisaillement sur les assemblages sandwich Cu/Cu et C/Cu 
présentés au deuxième chapitre. 
Dans le dernier chapitre, les modèles de comportement viscoplastiques des jonctions choisis 
à partir de la bibliographie et les modèles d’endommagement interfaciaux identifiés au troisième 
chapitre ont permis de simuler le comportement thermomécanique en cyclage thermique des 
assemblages de composant diamant. Nous étudions dans un premier temps un assemblage 
élémentaire 2D diamant/cuivre, puis un élément du véhicule test élémentaire du composant 




 Chapitre 1. État de l’art sur les packagings haute 





L’accroissement des besoins en énergie électrique pour des systèmes embarqués et leur 
augmentation de puissance, nécessitent de concevoir des systèmes d’électronique de puissance 
(convertisseur, onduleurs,...) toujours plus performants. Une solution d’avenir actuellement à 
l’étude concerne la mise en œuvre de composants à base de diamant qui permettent l’augmentation 
conséquente des tensions et des courants mis en jeux à des températures élevées, ce qui implique 
une augmentation de la température maximale de jonction admissible. La conséquence majeure de 
ce choix concerne donc la nécessité de travailler sur une large plage de température allant de -50°C 
à 300°C ce qui pose aujourd’hui de nouveaux et nombreux problèmes technologiques de 
packaging. En effet, beaucoup de matériaux standards utilisés pour le packaging des composants 
d’électronique, tels que les polymères et les brasures, ne sont pas utilisables à ces températures. 
Le choix de la combinaison des matériaux devant constituer l’assemblage du composant diamant 
ne peut se faire que si les contraintes et les règles d’utilisation sont identifiées, non seulement à 
partir des données sur le diamant lui-même, mais aussi à partir des expériences et données sur les 
assemblages d’électronique de puissance actuels à base de Si et de SiC. 
Dans ce chapitre, nous présentons les enjeux et les applications des semi-conducteurs 
d’électronique de puissance fonctionnant à haute température, puis les contraintes spécifiques liées 
au packaging de ces composants, ainsi que les solutions technologiques envisageables pour notre 
cas d’étude. Ainsi, trois types d’assemblage du composant diamant seront choisis pour répondre 
notamment à la contrainte de température de fonctionnement inférieure à 300°C. 
1. Les semi-conducteurs de puissance 
1.1. Généralités 
Un semi-conducteur est un matériau dont les propriétés électriques sont intermédiaires entre 
celles d’un isolant et celles d’un métal. La conduction électrique s’effectue par la formation de 
paires électron-trou, les trous résultant du passage d’électrons de la bande de valence à la bande 
de conduction. La conduction électrique peut être contrôlée en dopant le matériau semi-
conducteur.  





Figure 1 : Classification des semi-conducteurs de puissance en fonction de la fréquence de découpage et 
de la puissance (U.I) des composants (Lefranc, 2005). 
Aujourd’hui, les semi-conducteurs de puissance fonctionnant à haute tension (>1200V) avec 
des courants nominaux forts de l’ordre de plusieurs centaines d’ampère sont majoritairement basés 
sur la technologie IGBT (Insulated Gate Bipolar Transistor). Pour cette technologie, les semi-
conducteurs sont mis en parallèle dans des boîtiers pour atteindre les tensions et les courants 
nominaux nécessaires aux utilisateurs. La Figure 1 présente la classification des semi-conducteurs 
de puissance en fonction de la fréquence de découpage et de la puissance des composants (Lefranc, 
2005). Cette classification montre que les modules de puissance IGBT ont le meilleur domaine 
d’application à fortes puissances et hautes fréquences en comparaison avec celui des transistors 
bipolaires de puissance, des MOSFET (Metal Oxyde Semiconductor Field Effect Transistor), des 
thyristors et des GTO (Gate Turn-Off).  En effet, les thyristors de puissance sont destinés aux 
applications hautes puissances (>1 kW), mais basses fréquences. Les GTO ne sont plus utilisés 
qu’en très fortes puissances (>1 MW) ou pour des tensions supérieures à 2 kV, mais basses 
fréquences aussi. Pour ce qui concerne la technologie MOSFET, ce sont les plus utilisés dans le 
domaine des faibles et moyennes puissances de l’ordre de quelques kilowatts. Leur domaine 
d’utilisation est limité à quelques centaines de volts, excepté le domaine des fréquences élevées 
pour lesquelles cette technologie surclasse tous les autres composants. De ce fait, la technologie 
IGBT est la meilleure solution pour les applications à moyenne et forte puissances. Nous nous 
focaliserons dans ce travail sur les modules de puissance à base de la technologie IGBT. 
1.2.Enjeux de la haute température 
Lors de leur utilisation, les modules de puissance sont soumis à de fortes contraintes 
thermomécaniques liées certainement aux contraintes thermiques de l’environnement et à 
l’échauffement des composants (Allard et al., 2005). La température ambiante que subit les 
modules de puissance peut être élevée : elle peut atteindre 120°C dans l’environnement automobile 
voire plus de 200°C dans certaines applications aéronautiques. Ces variations de température 
élevées peuvent dégrader les éléments des modules de puissance. Aujourd’hui, les besoins 
technologiques nécessitent d’avoir plus de puissance dans un minimum d’espace et une bonne 
résistance à haute température. Le défi majeur rencontré dans le développement de ces systèmes 
d’électronique de puissance pour répondre aux besoins énoncés précédemment concerne la tenue 
à la température des matériaux des différents composants du module de puissance (Wondrak, 
1999, McDonald and Eagar, 1998, Chelnokov and Syrkin, 1997, Siewert et al., 2001, Dupont, 
2005, Abtew et Selvaduray, 2000). La Figure 2 présente le domaine d’application en température 
des matériaux constituant un module de puissance classique (Dupont, 2006). Ainsi, le carbure de 




Silicium (SiC) semble présenter une alternative très intéressante pour les composants de puissance 
haute tension et haute température. A ce jour, on ne peut trouver sur le marché que des composants 
de tension de blocage inférieure à 1200 V. CREE Research, société américaine et spécialiste des 
semi-conducteurs composés, a démontré que les composants unipolaires SiC offraient une 
alternative viable jusqu’à 10 kV. Au-delà, il faut passer aux composants bipolaires de type IGBT. 
Pour aller vers des domaines d’utilisation plus sévères en termes de température et de 
puissance, les composants électroniques à base de diamant sont envisagés comme successeurs aux 
composants à base de SiC avec des performances multipliées par un facteur 100. Contrairement 
au Si et au SiC, le diamant possède une combinaison unique de propriétés (Tableau 1) qui le rend 
prometteur pour des applications haute tension et fort courant en électronique de puissance. Le 
diamant supporte des températures bien au-delà de 300°C et se distingue par une excellente 
stabilité mécanique à haute température et des propriétés physico-chimiques intéressantes 
(Tableau 2). Par conséquent, l’orientation en termes d’application des composants électroniques 
de puissance à base de diamant permettra des sauts technologiques très importants sur les trois 
caractéristiques suivantes : 
- haute température : la bande interdite très large permet des fonctionnements pour des 
températures allant jusqu’à 700°C, toutefois, il paraît difficile d’aller au-delà en raison 
des risques de destruction du cristal. 
- haute tension : les propriétés du cristal permettent d’envisager des composants avec des 
blocages de plusieurs dizaines de kV. L’environnement du composant devra être 
complètement redéfini car les solutions actuelles ne peuvent convenir avec un niveau 
de fiabilité acceptable. 
- régime impulsionnel : le couplage des hautes tensions, forts courants avec des 
transitoires de l’ordre de la nanoseconde permettront d’adresser les applications qui 
demandent des énergies transitoires de 100 kJ à 1 MJ. 
Ces performances sont aujourd’hui visées par plusieurs secteurs d’applications : elles seront 
ensuite adressées en fonction d’une des trois propriétés définies précédemment :  
- applications industrielles : Haute température, 
- applications ferroviaires : Haute température et haute tension, 
- applications aéronautiques : Haute température, 
- applications militaires : Haute température, haute tension et forte énergie, 
- applications navales : Haute température, haute tension. 
 
Propriétés Si SiC Diamant (C) 
Bande d’énergie interdite (eV) 1,1 3,3 5,47 
Champ électrique maximal (MV/cm) 0,3 4 10 
Mobilité des électrons (cm²/V.s) 1500 400 2200 
Mobilité des trous (cm²/V.s) 450 50 1600 
Température d’utilisation maximale (°C) 125 500 700 
Tableau 1 : Propriétés électriques de quelques semi-conducteurs d’électronique de puissance (Nallet, 
2002). 





Figure 2 : Tenue en température des matériaux constituant un module de puissance classique (Dupont, 
2006). 
Propriétés diamant Valeur moyenne 
Densité (g.cm-3) 3,51 
Module d’élasticité (GPa) 1140 
Résistance à la flexion (MPa) >200 
Coefficient de dilatation thermique (10-6/°C) à 27°C 0,8 
Conductivité thermique (W/(m.K))  2000 
Capacité thermique (J/(Kg.K))  640 
Résistivité électrique (ohm.cm)  >1013 
Tableau 2 : Propriétés mécaniques, thermiques et électriques du diamant à température ambiante 
(Nallet, 2002). 
2. Contraintes liées au packaging haute température de composants IGBT 
La technologie IGBT correspond au type de composant de puissance le plus utilisé pour les 
applications de moyenne et forte puissance. Ces modules couvrent aujourd’hui une large gamme, 
allant d’une dizaine à quelques milliers d’ampères et de 300 à 6500 V, afin de se conformer aux 
désidératas d’une multitude d’applications, dans les domaines des hautes et moyennes puissances. 
Depuis une vingtaine d’années, l’intégration en électronique de puissance s’est développée, tirée 
par des marchés spécifiques comme la traction électrique, l’éclairage ou l’électroménager 
(Sanchez et Morancho, 2007).  
Dans cette partie, nous évoquerons la structure d’un packaging élémentaire à base d’IGBT 
qui est considérée comme la partie principale du module de puissance. Les fonctions assurées par 
chaque constituant du packaging sont ensuite données. Enfin, les principales contraintes 
technologiques liées à l’élaboration ou à l’utilisation du module de puissance sont explicitées afin 
de permettre d’établir les différents critères qui guideront les propositions de solutions et les choix 
des matériaux des éléments constitutifs du packaging.  
2.1. Composition d’un packaging d’électronique de puissance 
Un module de puissance est un dispositif contenant des composants électroniques reliés entre 
eux et dont le fonctionnement s’apparente à celui d’un ou plusieurs interrupteurs. Il est constitué 
de plusieurs assemblages élémentaires à base d’IGBT et de diodes en parallèles (Figure 3) 
(Lefranc, 2005). Ces assemblages sont généralement répartis symétriquement sur le plan qui 




supporte l’ensemble des éléments du module. Ce dernier est généralement connecté aux autres 
organes électriques par des « pattes » de connexion servant à l’extraction de puissance. 
        
                                      (a)                                                                        (b) 
Figure 3 : Module de puissance IGBT, (a) pack IGBT, (b) composition du pack IGBT (Lefranc, 2005).  
 
Figure 4 : Représentation schématique d’un packaging élémentaire (Msolli, 2011).  
La Figure 4 présente le détail d’un packaging élémentaire avec fils de connexion (Msolli, 
2011). Il est constitué par un semi-conducteur métallisé brasé ou connecté à un substrat métallisé 
isolant en céramique. L’auteur distingue par convention, les métallisations « de finition » de la 
puce (revêtements d’épaisseur variant de la dizaine à la centaine de nanomètres) des métallisations 
de la céramique dites « épaisses » (revêtements d’épaisseur variant de la dizaine à la centaine de 
micromètres). L’assemblage réside dans la « fixation » par brasage ou d’autres types de connexion 
à une semelle pour véhiculer la chaleur à travers une graisse thermique vers un radiateur. Cet 
assemblage est inséré dans un boitier polymère précédent la mise en place d’un gel isolant et 
diélectrique. 
Les métallisations, la brasure et les fils de connexion ont pour fonction le transfert de courant, 
tandis que la céramique joue le rôle d’isolant électrique. La semelle constitue un support rigide de 
l’ensemble ; elle permet également d’améliorer le transfert de chaleur vers l’extérieur du module. 
A haute fréquence, la commutation électrique produit un flux de chaleur véhiculé à travers la puce 
vers l’extérieur du packaging (Sokolovs and Galkin, 2010). La température de jonction Tj au 
niveau de la puce peut dépasser 200°C dans le cas de semi-conducteurs hautes températures, tandis 
que la température ambiante Tm peut descendre -50°C pour certaines applications aéronautiques. 
2.2. Les contraintes technologiques dans les assemblages 
Comme tous les composants électroniques en fonctionnement, les modules de puissance sont 
soumis à plusieurs mécanismes de dégradation et de vieillissement qui peuvent être soit 
fonctionnels (liés aux conditions de fonctionnement), soit environnementaux (liés aux actions de 
l’extérieur), ces dernières incluant les actions électriques. Dans le domaine de la 




microélectronique, tous ces mécanismes de dégradations et les modes de défaillances des 
composants ont été très largement étudiés (Schafft, 1973, Ramminger et al., 1998, Hamidi et al., 
2001, Ciappa, 2002) et le sont encore de nos jours (Kawaguchi et al., 2003, Morozumi et al., 2003, 
Ishiko et al., 2006, Pietranico, 2010, Ren et al., 2013). Dans ce qui suit nous présenterons 
succinctement les principaux modes de défaillance qui peuvent apparaitre dans les modules de 
puissance. 
2.2.1. Fatigue thermomécanique des brasures 
La défaillance d’un assemblage par brasage est généralement d'origine thermomécanique. 
Lors du cyclage thermique, la différence des CTE5 des matériaux en contact avec la brasure 
engendre des contraintes mécaniques dans la brasure entraînant son délaminage voire sa fissuration 
(Figures 5(a) et (b)) et c’est un phénomène qui se produit généralement dans les assemblages semi-
conducteur/substrat, substrat/semelle et dans le « wire bonding » (Boursat, 2006, Hansen and 
McCluskey, 2007). La différence de CTE peut aussi provoquer la flexion des structures assemblées 
lors du refroidissement et la diminution des surfaces de contact entre substrat et semelle ou entre 
semelle et radiateur entrainant une diminution du transfert thermique (Scheuermann et Beckedahl, 
2008). Afin de réduire les contraintes dans la brasure, l’utilisation de matériaux avec des CTE 
proches est donc souhaitable. La fissuration dans la brasure apparaît souvent dans les angles des 
assemblages car les sollicitations mécaniques y sont les plus importantes. Par ailleurs, une brasure 
de grande surface (brasure substrat céramique/semelle) est plus sollicitée mécaniquement qu’une 
brasure de faible surface (brasure puce/substrat céramique). Parmi les signes remarquables de la 
dégradation des brasures, on trouve l’accroissement de la température des jonctions, 
l’augmentation de la résistance thermique et électrique, l’échauffement de tout le système et le 
court-circuit.  
(a)  (b)  
Figure 5 : Fissures dans des joints de brasure durant des cyclages thermiques, (a) assemblage 
puce/substrat DBC, (b) technologie power bump interconnection (Boursat, 2006, Hansen and 
McCluskey, 2007). 
2.2.2. Problèmes d’interfaces et de contact 
2.2.2.1.Au niveau des fils conducteurs 
Les connexions électriques subissent des cyclages thermiques successifs, causés par les phases 
transitoires d’injection de puissance (cyclage actif) et/ou par l’environnement (cyclage passif). Ces 
variations cycliques de la température des connexions électriques peuvent conduire à l’ouverture 
du circuit électrique (contraintes d’origine thermomécanique). En effet, ces contraintes sont 
engendrées par la différence des CTE entre les composants du module et le fil conducteur lors de 
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variations répétées de la température (Vallon, 2003). Elles conduisent alors au vieillissement de la 
connexion et finissent par entraîner la défaillance (Cova and Fantini, 1998). Ainsi, les zones du fil 
de connexion électrique subissant les contraintes maximales sont localisées là où il y a le moins 
de degré de liberté comme par exemple à l’interface entre le connecteur et la métallisation (Wen, 
1999). Ainsi, la Figure 6 présente un mode de défaillance de décohésion entre les pieds du fil de 
connexion et la métallisation du semi-conducteur lors d’un cyclage thermique passif.  
 
Figure 6 : Décohésion des fils de connexion (Wen, 1999). 
2.2.2.2.Diffusion des atomes dans les matériaux d’assemblage 
Les phénomènes de diffusion prennent de l’ampleur à hautes températures dans les interfaces 
des composants assemblés. Les interfaces les plus concernées sont localisées sur les interfaces 
brasure/métallisation épaisse et métallisation épaisse/fil conducteur. A titre d’exemple, dans le 
contact entre le fil conducteur en aluminium et la métallisation épaisse en nickel peut se produire 
des interdiffusions des atomes Al et Ni et la naissance d’une phase intermétallique avec des 
propriétés mécaniques et électriques très limitées (Hornberger et al., 2005). Néanmoins cette 
diffusion s’effectue à faible vitesse en raison de la présence du nickel. En effet, il a été montré que 
les fils en aluminium liés au nickel ne changent pas de résistivité après vieillissement à des 
températures supérieures à 300°C, et que la proportion des phases intermétalliques formées est très 
faible (Palmer, 1977). 
2.2.2.3. Interfaces métallisation/substrat et métallisation/puce 
L’interface métallisation épaisse/substrat céramique peut se rompre prématurément à haute 
température de cyclage thermique (-50°C à 250°C). La Figure 7(a) montre clairement un DBC où 
l’on constate la décohésion de la métallisation en cuivre de la plaque du substrat en céramique. 
Ceci est dû essentiellement aux problèmes de différence entre les CTE de ces deux matériaux. 
Cette différence génère des contraintes planes durant le cyclage en température provoquant la 
rupture de la couche eutectique oxyde-cuivre qui lie la métallisation au substrat (Figure 7 (a)) 
(Pietranico, 2010). Cette couche d’oxyde peut aussi être altérée par la procédure de brasage elle-
même. En effet, les procédures de brasage qui font intervenir de l’hydrogène pour empêcher 
l’oxydation, peuvent réduire la résistance de la jonction entre le substrat et la métallisation en 
cuivre (Olszewski, 2007). Il se peut aussi que la décohésion de la plaque de cuivre survienne à 
cause de la fissuration de la céramique elle-même comme dans la Figure 7 (b) (Dupont et al., 2006) 
et (c) (Hornberger et al., 2005).  
Des modes de dégradations peuvent se produire à l’interface métallisation fine/puce. Ainsi, 
les contraintes périodiques de compression que subit la fine couche de métallisation, lors du 
cyclage thermique, conduisent à la déformation de cette dernière. Les Figures 8(a) et (b) 
représentent l’état d’une métallisation d’une puce IGBT neuve et ayant subi 4000 cycles 
d’injection de puissance (Pietranico, 2010).  





Figure 7 : Délaminage de la plaque de cuivre et du substrat céramique (a) par rupture de la couche 
oxyde-cuivre (Pietranico, 2010) (b) par fissuration de la céramique (Dupont et al, 2006) (c) par 
fissuration du substrat près d’un « wire bonding » en or (Hornberger et al., 2005). 
(a)  (b)  
Figure 8 : Métallisation d’une puce IGBT (a) avant et (b) après cyclage actif (Pietranico, 2010). 
2.2.3. Autres modes de défaillance 
Les modes de défaillance des modules de puissance peuvent aussi être liés à des phénomènes 
autres que la fatigue thermomécanique et les problèmes d’interfaces comme les phénomènes 
électriques et mécaniques. Dans ce paragraphe, nous allons examiner des phénomènes physico-
chimiques ou de vibration qui peuvent eux aussi conduire à la dégradation des composants de 
puissance. 
2.2.3.1.Corrosion 
Les différents composants métalliques du module de puissance tels que les métallisations et 
les fils de connexion peuvent subir des phénomènes de corrosion qui conduit à leur dégradation 
(Hamidi et al., 1999, Wen and Lu, 2000, Lefranc, 2005). La corrosion électrochimique peut se 
produire en raison de la présence d’humidité dans le boitier, de l’apparition d’une polarisation 
continue ou de la présence d’ions tels que Cl- ou Na+ agissant comme des catalyseurs dans les 
réactions.  
L’humidité peut être présente dans un module de puissance suite à son introduction par les 
plots de connexion d’un boitier. Dans les modules IGBT la corrosion se produit essentiellement 
sur les fils d’interconnexion en aluminium. Quand les fils sont en contact avec l’oxygène contenu 
dans l’atmosphère, une couche d’alumine (Al2O3) se forme, l’aluminium est donc naturellement 
recouvert d’une couche protectrice. En contact avec de l’eau la couche d’alumine se transforme 
en hydroxyde d’aluminium (Al(OH)3). 




(a)  (b)  
Figure 9 : Corrosion des fils de connexion, (a) Rupture des fils de connexion dû à la corrosion, (b) Détail 
de la corrosion des fils de connexion (Ciappa, 2000). 
Les Figures 9 (a) et (b) présentent des défauts de corrosion dans les fils d’interconnexion 
lors d’un essai de cyclage de plus d’un million de cycles (Ciappa, 2000). Ce type de corrosion est 
présent, que l’on soit en présence de basse ou haute tension. La corrosion est principalement 
localisée au niveau du talon et du sommet de la boucle qui sont les zones du fil les plus sollicitées. 
D’autre part, la corrosion au sein des modules électroniques peut être à l’origine de l’apparition de 
bulle de gaz au niveau du gel silicone. 
2.2.3.2.La vibration 
Les sollicitations de vibration sont rarement l’origine directe de la défaillance des fils 
d’interconnexion. Cependant, plusieurs composants de l’assemblage peuvent se dégrader avant 
que les sollicitations de vibration soit suffisantes pour endommager les fils d’interconnexion. La 
fréquence minimale qui pourrait induire une résonance et donc une dégradation des fils 
d’interconnexion est de 10 kHz pour la plupart des géométries de fils en aluminium. En général, 
la défaillance des fils d’interconnexion due à la fatigue vibratoire se produit pendant le nettoyage 
par ultrasons. Par conséquent, les nettoyeurs à ultrasons qui fonctionnent à des fréquences de 
résonance variant de 20 à 100 kHz sont recommandés (Liu and Lai, 2000). 
3. Les solutions technologiques du packaging haute température en termes 
de matériaux 
Aujourd’hui, les besoins en composants d’électronique de puissance fonctionnant à haute 
tension et à haute température continuent à évoluer. La recherche actuelle dans plusieurs 
applications (ferroviaire, aéronautique, automobile,…) est axée sur l’élaboration de nouveaux 
matériaux plus performants et satisfaisants à des conditions de fonctionnement plus sévères. Les 
solutions technologiques en termes de matériaux pour chaque composant du packaging haute 
température sont étudiées en tenant compte des contraintes liées au packaging haute température 
énoncées précédemment. 
3.1. Substrat  
Le substrat permet l’isolation électrique ainsi que l’évacuation de la chaleur des puces vers 
l’extérieur du module via le radiateur (Coppola et al., 2006). Ils sont généralement composés de 
l’association d’un isolant électrique (céramique) et d’un métal. Différents types de substrats 
existent et  diffèrent selon leur structure et leur composition (Figure 10). Les trois principaux types 
de substrats sont : le substrat céramique métallisé ses deux faces (DBC pour le cuivre (Direct 




Bonded Copper) ou DAB pour l’aluminium (Direct Aluminium Bonded)), le substrat céramique 
brasé AMB (Active Metal Brazing) et le substrat métallique isolé (SMI). Sheng et Colino ont 
défini les caractéristiques minimales de l’isolant utilisé pour la fabrication du substrat d’un module 
de puissance (Sheng and Colino, 2005). Ces dernières sont données dans le Tableau 3.  
 
Figure 10 : Schéma des différents types de substrats (Masson, 2012).  
Le Tableau 4 présente les propriétés physiques des différentes céramiques généralement 
utilisées pour la fabrication des substrats : l’alumine (Al2O3), le nitrure d’aluminium (AlN) (Harris, 
1998) et le nitrure de silicium (Si3N4) (Sheng and Colino, 2005). Malgré une conductivité 
thermique comparable à celle du nitrure d’aluminium, l’oxyde de beryllium (BeO) ne peut plus 
être utilisé pour des raisons de toxicité lors de son usinage et de son coût non négligeable.  
Des études sont actuellement en cours sur le diamant mais son prix reste prohibitif pour une 
utilisation à grande échelle. Sa grande conductivité thermique de 2000 W/m.K pour le diamant 
naturel et entre 700 à 1600 W/m.K pour le diamant synthétique CVD, permet une bonne 
évacuation de la chaleur (Brown et al., 1996, Schulz-Harder and Meyer, 2007). 
Electrique Mécanique Thermique Chimique 
Résistivité élevée (> 1012 
Ω/cm) 
Résistance en traction 
élevée (> 200 MPa) 
Conductivité thermique élevée 
(> 30 W/m.K) 
Résistance aux agents 
chimiques usuels 
Constante diélectrique 
faible (< 15), (kV/mm) 
Résistance à la torsion 
élevée (> 200MPa) 
CTE proche de celui des puces Toxicité faible 
Rigidité di-électrique 
élevée 
Facilement usinable Résistance à des températures 
élevées (1000 °C) 
Inerte 
Tableau 3 : Caractéristiques minimales de l’isolant utilisé pour la fabrication du substrat d’un module de 
puissance (Sheng and Colino, 2005). 
Matériaux Al2O3 AlN BeO Si3N4 
CTE (ppm/°C) 7,2 4,1 8 2,8-3,6 
Conductivité thermique (W/m/K) 25 200 250 16-33 
Permittivité relative 9,4 8,9 7 7,5 
Tenue diélectrique (kV/mm) 15 15 10 100 
Résistivité électrique (Ω.m) 1014 1014 1014 1013-1014 
Tableau 4 : Comparaison entre les propriétés des céramiques usuelles utilisées pour la fabrication de 
DBC (Sheng and Colino, 2005). 
3.1.1. Le substrat DBC (Direct Copper Bonded) 
Le substrat DBC, très répandu dans les modules de puissance, est constitué d’une céramique 
d’épaisseur de 300 à 635 µm sur laquelle est déposée sur les deux faces une métallisation épaisse 
de cuivre de 150 à 300 µm. La céramique utilisée généralement peut être de l’Al2O3 ou de l’AlN 
(Sheng and Colino, 2005). L’Al2O3 se caractérise par son faible coût, cependant sa faible 
conductivité thermique limite son utilisation à des applications de faible puissance. L’AlN a une 
bonne conductivité thermique et présente aussi un CTE proche de celui du diamant (Tableau 4) ce 
qui permet de limiter les contraintes thermomécaniques lors du cyclage. L’AlN pourrait être adapté 




à des applications haute température utilisant des puces en diamant. Néanmoins différentes études 
numériques montrent que ses propriétés mécaniques ne sont pas assez élevées pour résister à des 
températures de cyclage de -50 à 300°C (Msolli, 2011). 
3.1.2. Le substrat DAB (Direct Aluminium Bonded) 
Le DAB a une structure similaire à celle du DBC. Le cuivre qui recouvre la céramique est 
remplacé par de l’aluminium. Les propriétés électriques et thermiques sont proches de celles du 
DBC. Les DAB sont plus adaptés au cyclage en raison de leur plasticité plus élevée ce qui rend 
leur fiabilité à haute température plus grande que celle des DBC (Ciappa, 2002, Zéanh, 2009). 
Néanmoins, en raison de son point de fusion à 657°C, la mise en œuvre de l’aluminium peut poser 
de sérieux problèmes voire être impossible (Zéanh, 2009). 
3.1.3. Le substrat AMB (Active Metal Brazing) 
Le substrat céramique brasé (AMB) est composé d’une céramique, en général Si3N4 ou AlN, 
sur les faces de laquelle sont brasées des couches métalliques, cuivre ou aluminium, de 200 à 
500 µm d’épaisseur.  
Le Si3N4 possède le CTE le plus faible comparativement à l’AlN et l’Al2O3 et le plus proche 
de celui du diamant (Sheng and Colino, 2005, Schneider et al., 2005, Msolli, 2011). Le principal 
intérêt d’un substrat AMB à base de Si3N4 est sa très grande résistance mécanique par rapport aux 
autres matériaux de substrat. Cette propriété permet, d'une part de limiter l'apparition de fissures 
au cours de cyclage thermique de forte amplitude, d’autre part d’envisager un assemblage sur le 
système de refroidissement sans l’utilisation d’une semelle. L’assemblage des métallisations en 
cuivre sur la céramique Si3N4 s’effectue par des brasures dont l’alliage en général est l’Ag-Cu-Ti. 
Le titane permet une meilleure adhérence entre la céramique et le métal et améliore la tenue en 
cyclage thermique. 
3.1.4. Le Substrat SMI (Substrat Métallique Isolé) 
Le substrat métallique isolé est constitué d’un support métallique en aluminium d’épaisseur 
de 100 à 300 µm. Il est recouvert d’une fine couche diélectrique d’épaisseur de 50 à 100 µm et 
d’une couche de cuivre d’épaisseur de 35 à 240 µm (Sheng and Colino, 2005). Le diélectrique 
peut être une résine époxy associée à une charge ou un polyimide. Malgré un procédé de mise en 
œuvre simple et un coût acceptable, le substrat SMI est difficilement utilisable dans les 
environnements à température élevée. Par exemple, dans le cas de la résine époxy, l’étude de 
Sheng et Colino a montré une dégradation de ses propriétés au-delà de 160°C (Sheng and Colino, 
2005). Par ailleurs, les solutions polyimides dont les températures d’utilisation sont proches de 
200°C ont des propriétés thermiques, électriques et mécaniques qui ne permettent pas de les utiliser 
dans des environnements sévères. 
3.2. Assemblage des éléments 
L’assemblage de la face arrière des puces sur le substrat, du substrat sur la semelle et des fils 
de connexion sur la face supérieure des puces est effectué généralement par des brasures dont 
l’épaisseur varie entre quelques dizaines et une centaine de micromètres. Pour résoudre le 
problème de fatigue des brasures et augmenter la fiabilité des jonctions brasées, de nombreux 
travaux portent sur le remplacement de la technique de brasage par d’autres techniques satisfaisant 
les conditions de réalisation du système et répondant aux conditions de service du module. Ceci 
est réalisable en remplaçant la jonction puce/substrat et la liaison par fils de connexion par une 




technique d’assemblage à basse température faisant intervenir des matériaux plus résistants et 
permettant ainsi de minimiser les précontraintes dues aux étapes d’élaboration. Parmi les 
techniques d’assemblage alternatives, on trouve le frittage des particules d’argent et la brasure en 
phase liquide transitoire (TLPB6). Ces techniques d’assemblage sont présentées dans les 
paragraphes suivants. 
3.2.1. Techniques de brasage  
La technique de brasage est un procédé d’assemblage permanent qui établit une continuité 
métallique entre les éléments assemblés. Les brasures utilisées doivent avoir une bonne 
conductivité thermique, une faible résistivité électrique, une bonne tenue mécanique et un CTE 
proche des éléments assemblés. Afin de faciliter le mouillage, de prévenir l’oxydation et d’éviter 
la formation de composés intermétalliques, la brasure doit être réalisée en présence d’additifs. La 
technique de brasage est très largement utilisée dans les secteurs d’applications aéronautique et 
automobile. 
 
Figure 11 : Vue d’ensemble des différentes solutions d’attaches de puces pour des applications haute 
température (Manikam and Cheong, 2011). 
Le choix des alliages de brasures doit tenir compte des règlementations et des directives 
RoHS7 et WEEE8 qui interdisent l’utilisation de substances toxiques comme le plomb Pb et 
l’antimoine Sb. Pour les applications haute température entre -50°C et 300°C, les alliages de 
brasure doivent avoir une température de fusion beaucoup plus élevée que la température de 
jonction Tj (Zelmat, 2006). Parmi les solutions de brasure pour des applications haute température, 
on trouve les alliages à base d’or (Au), de zinc (Zn), de bismuth (Bi), d’aluminium (Al),... Ainsi, 
différents alliages de brasures pour des applications haute température sont présentées sur la 
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Figure 11 ; ils sont ordonnés par leur température de fusion en abscisse et par leur température 
d’utilisation en ordonnée (Manikam and Cheong, 2011). 
Le Tableau 5 regroupe différentes alliages de brasure à base d’or qui ont été développées et 
étudiées (Manikam and Cheong, 2011). Les températures de fusion de ses brasures sont très 
variables et varient entre 280 et 1063°C. Ces brasures ont une concentration en or très importante 
(80% au minimum) par rapport à la proportion de métal d’alliage comme le Sn, Ge, In, Si et Ni. 
L’eutectique Au-Sn20 est l’alliage à base d’or le plus courant car il possède une bonne résistance 
à la fatigue et à la corrosion. Cependant, cet alliage est peu fiable comme brasure de puce à cause 
de la formation des intermétalliques lors de sa mise en œuvre et qui conduisent à un délaminage 
et à la formation de fissures dans l’attache lors d’utilisations à haute température (Ivey, 1998). 
L’utilisation d’un alliage Au-In pour la réalisation de brasures de composants GaAs semble être 
une solution appropriée puisqu’aucun défaut dans l’attache n’est rapporté (Lee et al., 1993). Il est 
parfois décrit une légère dissolution du GaAs dans l’attache au niveau des zones périphériques 
sans que cela ne soit préjudiciable pour la qualité de la brasure. Des études sur l’alliage Au-Si 
(Naidich et al., 1998) ont montré une amélioration du mouillage et de la qualité de l’attache lors 
de la réalisation de brasures d’un composant SiC. Cependant, la température de refusion de ces 
alliages est très élevée. Les bonnes perspectives qu’offrent les brasures à base d’or sont dues à une 
bonne conductivité thermique, une bonne résistance aux phénomènes de fatigue et de fluage. Elles 
sont utilisées avec succès lors d’assemblages avec du silicium et ce malgré la différence de CTE. 
Des études sur l’alliage de brasure AuGe ont été effectuées (Egelkraut et al., 2010, Msolli, 2011, 
Msolli et al., 2012). Une campagne d’essais de caractérisation thermomécanique comprenant des 
essais de fluage et des essais d’écrouissage monotone et cyclique de cette brasure a été réalisée et 
étudiée par ces auteurs. Cette campagne d’essais a permis de confirmer le caractère écrouissable 
de l’alliage AuGe et de mettre en évidence des comportements en cyclage durcissant. Les résultats 
trouvés ont montré que l’alliage AuGe subit un écrouissage combiné qui se traduit par un 
durcissement cyclique et un effet Bauschinger. 








Tableau 5 : Alliages de brasure à base d’or utilisés pour des 
applications haute température (Manikam and Cheong, 2011). 
Plusieurs alliages ont été développés pour remplacer les brasures en or. On trouve par 
exemple, les alliages à base de zinc comme le Zn-Sn (Lee et al., 2005), Zn-In  (Lee et al., 2007) et 
le Zn-Al (Rettenmayr et al., 2002). Cependant, les nombreuses études réalisées à ce jour ont montré 
que des points bloquants, comme la formation des intermétalliques et la faible tenue en cyclage 
thermique, subsistent pour l’utilisation de ces alliages dans les applications haute température. Le 
zinc est un métal qui s’oxyde facilement, quelques soient les éléments d’alliage utilisés. Les 
brasures à base de zinc sont ainsi difficilement utilisables pour des applications en environnement 
sévère. L’utilisation d’aluminium en tant que protection du zinc contre l’humidité permet de 




renforcer sa résistance à l’oxydation. Cependant, utilisé en faible quantité, l’aluminium est peu 
efficace et s’il est présent en concentration trop forte dans l’alliage, une chute des propriétés 
thermiques et électriques est constatée, ainsi qu’une diminution de la tenue en cyclage de la brasure 
(Manikam and Cheong, 2011). Les brasures à base de zinc ne semblent donc pas représenter des 
candidats fiables pour des applications haute température. 
Parmi les alliages à base d’aluminium, on cite le 88,3Al-11,7Si dont sa température de fusion 
est de 577°C et qui est plus connu en tant que matériau de fonderie (Indium, 2000). Cet alliage a 
une très bonne conductivité thermique très proche de celle de l’AlN. Des études sur l’AlSi ont 
montré que cet alliage présente un comportement à écrouissage purement isotrope très proche de 
celui de l’aluminium et la plupart des essais d’écrouissage cyclique ont montré que la contrainte 
mesurée pour cet alliage sature au bout de 3 cycles (Msolli et al., 2012). Cet alliage est caractérisé 
aussi par sa température d’élaboration (630°C) ce qui pourrait dégrader le composant diamant. 
Donc, l’alliage AlSi ne pourra pas être retenu comme solution de brasure du composant diamant. 
3.2.2. Techniques d’assemblage alternatives 
Malgré le vaste choix d’alliages de brasure disponible, cette technique d’assemblage présente 
des limitations. En effet, la température de fusion de l’alliage doit être notablement plus haute que 
la température maximale de fonctionnement du composant pour limiter les phénomènes 
viscoplastiques. Cela se traduit par des contraintes sévères sur la puce durant l’assemblage. D’autre 
part, lorsque plusieurs étapes de brasure successives sont nécessaires dans les modules de 
puissance, il faut étager les températures de fusion pour éviter les interférences d’une étape sur 
l’autre. Pour limiter les défaillances thermomécaniques des brasures, des travaux de recherches 
ont été entrepris sur d’autres techniques d’attaches de puce à haute température. Ces techniques 
d’assemblage alternatives doivent se caractériser par les critères suivants (Lalena et al., 2002, 
Sheng and Colino, 2005, Lee et al., 2005, Manikam and Cheong, 2011) : 
- un faible coût, 
- une disponibilité des métaux en quantité suffisante afin de proposer une solution 
pérenne, 
- un point de fusion beaucoup plus élevé que la température de service, 
- Une faible toxicité pour l’homme et l’environnement (excluant donc la présence de 
métaux comme le cadmium ou le plomb), 
- une bonne résistance à la corrosion, 
- une bonne mouillabilité, 
- de bonnes propriétés mécaniques (résistance mécanique élevée, limite élastique élevée, 
faible module d’élasticité qui permet de compenser les différences de CTE), 
- Un CTE < 29 ppm/°C pour limiter les contraintes entre la puce et le substrat. 
- une conductivité thermique élevée, 
- une résistivité électrique faible, 
Dans les sous paragraphes suivants, nous présentons deux techniques d’assemblages 
alternatives à la technique de brasage ; le brasage en phase liquide transitoire (TLPB) et le frittage. 
Ces deux techniques se caractérisent par une température d’élaboration basse en rapport à leur 
point de fusion élevé. 




3.2.2.1. Le Transient Liquid Phase Bonding (TLPB) 
Le TLPB (brasure en phase liquide transitoire) consiste à faire diffuser une petite quantité 
d’un métal à bas point de fusion dans un métal à température de fusion élevée. On obtient un 
alliage final avec une température de fusion plus élevée (Johnson et al., 2007). Cette technique 
d’assemblage est largement utilisée dans le secteur de la métallurgie depuis des décennies (Duvall 
et al., 1974). L’application du TLPB à la fabrication d’attaches de puces dérive de la technique 
SLID (Solid-Liquid Inter-Diffusion), qui consiste à diffuser un métal d’apport dans un métal 
parent.  
Parmi les liaisons obtenues par ce procédé, on trouve la diffusion en phase solide dans l’or 
comme pour les jonctions Au-Sn et Au-In et dans l’argent comme pour les jonctions Ag-In et Ag-
Sn. Plusieurs études ont été menées pour réaliser un assemblage très résistant entre la métallisation 
d’un semi-conducteur et l’alliage Au-Sn après un recuit de 2000 heures à 350°C (Johnson et al., 
2007). D’autres études ont montré que les jonctions réalisées avec une préforme d’Au-Sn ont une 
meilleure tenue en cisaillement après cyclage et qu’elles ne présentent pas de fissures 
contrairement aux jonctions réalisées par l’étain évaporé (Tollefsen, 2011). D’autres alliages 
comme le Cu-Sn sont aussi utilisables pour la réalisation des assemblages haute température. 
Cependant, la diffusion de l’étain dans le cuivre aboutit à la formation d’un intermétallique stable 
de composition Cu3Sn et Cu6Sn5 dont le point de fusion est élevé et respectivement de l’ordre de 
676°C et 415°C et qui fragilisent l’assemblage (Tollefsen, 2011, Krebs, 2012).  
L’Au-Sn est particulièrement bien adapté aux applications haute température en raison de sa 
grande résistance à l’oxydation (Quintero et al., 2008, Tollefsen, 2011). En revanche, les 
contraintes économiques liées au coût d’alliages et au processus d’élaboration des jonctions 
favorisent l’utilisation de l’indium avec d’autres métaux comme l’argent ou le cuivre. 
Un assemblage entre un semi-conducteur à base de silicium métallisé Cr/Au/Ag et un substrat 
cuivre métallisé Ag/In/Ag a été développée permettant d’avoir une jonction formée d’une solution 
solide riche en argent (Wang et al., 2008). Le processus d’élaboration de la jonction se fait à une 
température de l’ordre de 250°C. A l’issue de cette opération, une jonction très résistante est 
produite, formée par un empilement de couches Ag/AgIn2/Ag. Par la suite, des tentatives ont été 
réalisées pour accroître la diffusion de l’indium et convertir la couche AgIn2 en une couche riche 
en Ag (Chuang and Lee, 2002, Wang et al., 2008). Les conditions d’élaboration de la jonction 
haute température c'est-à-dire les températures, les temps de recuit et les épaisseurs nécessaires 
des couches d’argent et d’indium, varient selon les auteurs mais dans tous les cas, la jonction 
formée de la solution solide riche en argent est obtenue. Sa température de fusion est de l’ordre de 
850°C. Cette technologie pourrait bien s’adapter au packaging haute température. 
Cette technique d’assemblage haute température a été développée pour assembler des puces 
SiC sur des substrats Si3N4 métallisées cuivre par le procédé AMB (Active Metal Brazing). Deux 
types de jonctions différentes ont été étudiées, le TLPB de l’alliage Ag-In et Au-In (Mustain et al., 
2010). La Figure 12 présente la combinaison des matériaux et les épaisseurs des couches des deux 
configurations Ag-In et Au-In.   
L’élaboration des deux jonctions Ag-In et Au-In se fait respectivement à une température de 
210°C et de 157°C pour un maintien de 10 min sous une pression statique de 0,276 MPa. 
L’ensemble subit ensuite un recuit à 400°C. Pour la jonction Ag-In, les résultats montrent la 
formation d’un joint d’épaisseur uniforme avant et après recuit. Après le recuit, le joint formé est 




riche en argent avec un pourcentage variant entre 70% et 75%. Pour la jonction Au-In, les 
observations MEB montrent que le joint formé avant recuit est très dense et presque sans porosité. 
Après recuit, les observations montrent qu’il n’y a pas d’indication de dégradation à l’interface de 
l’assemblage et que le joint formé est riche en Au. D’autres études sur la jonction Au-In (Grummel, 
2011) ont montré que cet alliage présente une bonne tenue au cyclage passif pour des assemblages 
réalisés sous vide. 
                
                                 (a)                                                                            (b) 
Figure 12 : Structure et compositions des couches à haute température de (a) TLPB Ag-In et (b) TLPB 
Au-In (Mustain et al., 2010).  
3.2.2.2.Le frittage des particules d’argent 
Une solution alternative au brasage concerne ainsi le frittage de particules d’argent. Cette 
technique permet d’obtenir un matériau dense à partir d’un traitement thermomécanique à une 
température largement inférieure à la température de fusion du constituant de base. Le traitement 
thermique s’accompagne d’une mise sous contrainte de la poudre.  
L’argent est un métal qui présente une excellente conductivité thermique, de bonnes 
propriétés électriques et mécaniques ainsi qu’une température de fusion élevée (960°C) ce qui fait 
de lui un très bon candidat pour réaliser des assemblages haute température en utilisant le processus 
de frittage. Deux types de pâte contenant des particules d’argent, de taille nanométrique ou 
micrométrique, sont étudiés et sont actuellement disponibles sur le marché. Le frittage de 
microparticules d’argent s’opère autour de 500°C. La technique de frittage de microparticules 
d’argent ou LTJT (Low Temperature Joining Technique) (Amro et al, 2005) s’effectue dans une 
atmosphère contrôlée, à une température autour de 250 °C et sous une pression entre 30 et 40 MPa 
(Dupont, 2006, Lu et al., 2007, Mertens et al., 2004). L’épaisseur du joint fritté varie entre 10 et 
20 µm. Cependant, l’utilisation d’une pression complique le procédé d’assemblage et peut 
engendrer des microfissures sur la puce. 
Des études menées chez Bosch (Früh et al., 2010) ont montré que les impuretés contenues 
dans les pâtes, dans une certaine limite 2700 ppm, n’ont pas d’effet sur la tenue de l’attache. Par 




contre, la morphologie et la taille des particules d’argent ont une importance sur la qualité de 
l’attache dont la tenue est d’autant meilleure que les particules sont petites et sphériques.  
Une façon d’éviter la pression tout en ayant une température de frittage inférieure à 300°C, 
consiste en une technologie dans laquelle les microparticules d’argent ont été remplacées par des 
nanoparticules (Lu et al., 2007). Le diamètre des nanoparticules est compris entre 10 et 
30 nm. L’intérêt de nanoparticule d’argent est donc d’avoir une mise en œuvre facilement 
industrialisable puisque l’assemblage a lieu sans pression. Le frittage sans pression permet d’éviter 
l’endommagement de la puce lors de la mise en œuvre du procédé. La pâte contenant des 
nanopoudres d’argent permet aussi de réaliser des dépôts fins ce qui permet d’obtenir des joints 
de faible épaisseur limitant la formation de fissures dans l’attache. 
Les principaux facteurs qui influent sur la technique de frittage sont la température de frittage, 
la pression et la taille des particules (Bai, 2005, Bai et al., 2005). Différentes études ont été menées 
afin de déterminer l’influence d’autres paramètres (Wang et al., 2007, Masson et al, 2011) tels que 
la température, la vitesse de chauffe, le type de métallisation du substrat, l’état de surface du 
substrat, la durée de frittage et l’épaisseur du dépôt de pâte.  
Le frittage de nanoparticules d’argent a été étudié notamment au CPES. Les recherches de 
Bai et de Wang et al. (Bai, 2005, Wang et al., 2007) ont permis de définir les paramètres 
expérimentaux pour la réalisation de joints frittés d’argent : une rampe de température de 10°C/min 
et un palier de frittage de 60 min à 285°C sont préconisés.  Des études expérimentales ont été 
effectuées en réalisant différentes séries d’assemblage d’une puce SiC de taille 2,7×2,7 mm avec 
une métallisation de finition en argent afin d’évaluer l’influence des paramètres expérimentaux sur 
la qualité de l’attache (Masson et al, 2011). Cette étude a montré que les assemblages les plus 
solides et performants ont été réalisés sous une pression de 6 MPa sur un substrat Si3N4 avec 
finition Nickel-Or et peu rugueux (Ra = 230 nm) sur lequel deux dépôts de 50 µm de pâte ont été 
effectués. Les assemblages obtenus ont une tenue minimale de 60,2 MPa et une épaisseur de joint, 
qui est régulière et homogène, de 45 µm. Plusieurs études ont montré que les propriétés des joints 
obtenus par le frittage de nanoparticules d’argent sont meilleures que celles des brasures classiques 
haute température (Bai, 2005, Masson et al, 2011).  
3.3. Métallisations  
3.3.1. Métallisations de la céramique 
Les techniques permettant de métalliser le substrat céramique peuvent être classées en 
plusieurs familles : 
- Film épais : une pâte chargée en particules métalliques est déposée par sérigraphie et 
recuite. Les épaisseurs obtenues sont typiquement inférieures à une dizaine de 
micromètres, ce qui limite l’intérêt de cette technique pour les applications de puissance 
(Sheng and Colino, 2005), 
- Film mince : les conducteurs sont déposés par évaporation ou pulvérisation. Les 
épaisseurs obtenues sont évidemment encore plus faibles qu’avec le film épais, 
- Electrodéposition : un film mince est déposé, sur lequel est électro-déposé un autre 
dépôt plus épais. Cette technique n’est apparemment pas très utilisée pour les modules 
de puissance, 




- Dépôt par voie chimique : la métallisation par voie chimique sur un substrat consiste à 
déposer un film métallique conducteur par immersion dans une solution contenant un 
métal susceptible d’être réduit à la surface du matériau, 
- Report de feuilles métalliques : une feuille épaisse (plusieurs centaines de micromètres) 
est posée sur la céramique. Un joint est obtenu soit en utilisant des brasures réagissant 
avec la céramique (AMB), soit par un procédé dit direct comme dans le cas de DBC ou 
DAB, à haute température. Ce sont ces techniques qui sont les plus employées pour la 
métallisation épaisse des substrats céramiques. 
En général, les métallisations des métaux nobles commencent à se dégrader et se détachent 
de la céramique pour des températures supérieures à 300°C où les effets de la dilatation 
différentielle deviennent prépondérants. Il est donc indispensable d’utiliser des métaux avec un 
CTE proche de celui du semi-conducteur ou des métaux réfractaires avec une conductivité 
thermique moins importante (McCluskey, 2007). Dans la grande majorité des cas, les 
métallisations épaisses utilisées sont les métallisations cuivre et aluminium. On note cependant 
que plusieurs autres matériaux sont possibles comme le molybdène, l’or, le tungstène, le nickel, le 
titane et le diamant (Savrun et al, 1998). 
Pour un substrat en AlN, une métallisation épaisse en Mo revêtue Ni/Au a été développée 
pour des températures supérieures à 600°C (Savrun et al., 1998).  
Un intérêt est porté au Si3N4, qui malgré sa faible conductivité thermique, a une résistance à 
la flexion très élevée comparativement à celle de l’AlN. Il est alors possible d’utiliser une couche 
épaisse de cuivre pour gérer de fortes amplitudes de courant électrique (Johnson et al., 2007).  
3.3.2. Métallisation épaisse du substrat 
Le revêtement des substrats a pour but d’améliorer les propriétés de surface, notamment de 
limiter la diffusion et l’oxydation de l’interface métallisation/alliage de brasure.  
Trois types de revêtements Ni/Au, Ni/Cr et Ni/Cr/Au sur des substrats Cu ont été étudié dans 
le cadre du projet Diamonix 1 (Msolli, 2011). Le choix de Cr était justifié par ses propriétés de 
barrières de diffusion pour le Ge dans le Ni, dans le cas d’utilisation des alliages de brasure AuGe. 
Cependant, cette barrière reste fragile et provoque l’amorçage de fissure au sein du revêtement. 
Les dépôts Ni/Au semblent présenter la meilleure adhérence au substrat cuivre puisque la 
contrainte de cisaillement interfaciale admissible de 110 MPa pour le dépôt Ni/Cr/Au est inférieure 
à celle du dépôt Ni/Au évaluée à 467 MPa. Les dépôts Ni/Au sont aussi utilisés dans le cas de 
brasure Au-Sn. Les essais réalisés montrent qu’une couche épaisse d’or est indispensable pour 
limiter les problèmes de diffusion de Sn dans le Ni (Johnson et al., 2007). 
3.3.3. Métallisation du semi-conducteur ou métallisation de finition 
La métallisation du semi-conducteur dépend du choix du matériau d’assemblage. Son rôle est 
de permettre une bonne accroche mécanique entre les différents éléments mais aussi d’éliminer 
les phénomènes de diffusion et de formation de composés intermétalliques fragiles. Parmi les 
métallisations testées à des températures avoisinant les 500°C et dans le cas d’une puce SiC, on 
trouve la métallisation épaisse Au/Ti et la métallisation de faible épaisseur Ni appliquées des deux 
côtés de la puce. Des métallisations comme l’Au/Ni sont aussi favorables dans le cas des 
assemblages frittés (Scheuermann and Beckedahl, 2008). Pour des températures de recuit plus 
basses de l’ordre de 350°C, des comparaisons ont été faites entre le système Ti/Ni, Ti/W et Ti/Cr 




lorsque l’alliage de brasure utilisé est l’Au-Sn. Ces comparaisons montrent qu’il n’y a pas de 
formation de phases intermétalliques dans le cas du système Ti/Cr avec Au-Sn. Par contre, l’étain 
réagit avec le nickel et le tungstène (Tjong et al., 2001). Il est évident qu’il y aurait un risque de 
formation de phases fragiles lors de l’utilisation de l’étain si la métallisation est en tungstène ou 
en nickel.  
Dans le cas d’une puce diamant, des études des dépôts monocouches sur le diamant de type 
Ti, Cr, Al, Ni et W sous sollicitations de rayage (Msolli, 2011), ont montré que le titane est le bon 
candidat pour créer une couche d’adhérence avec le diamant et pour éviter les problèmes dus à 
l’oxydation de la surface du dépôt de titane, celui-ci doit être protégé par une couche barrière. 
L’utilisation de l’or comme barrière d’oxydation est très fréquente dans le cas d’utilisation des 
alliages de brasure à base d’or comme l’AuGe (Werner et al., 1995, Msolli, 2011). Compte tenu 
des problèmes d’interdiffusion, il faut éviter les dépôts d’or directement sur le titane. Il est donc 
indispensable de concevoir une barrière de diffusion entre le titane et l’or comme le chrome par 
exemple (Msolli, 2011) ou le nickel (Zhuang and Eagar, 1997, Lyu et al., 2000). Les mêmes études 
ont montré que l’aluminium adhère mal au diamant, mais l’utilisation du silicium comme couche 
d’adhérence entre le diamant et l’aluminium a amélioré nettement la tenue mécanique globale des 
dépôts multicouches Si/Al (Werner et al., 1996, Msolli, 2011). En comparaison avec le dépôt d’Al, 
le dépôt Si/Al a permis de former un carbure de silicium très adhérent à la surface tout en gardant 
une bonne ductilité de l’Al. D’autres dépôts multicouches sur un substrat diamant ont été étudiés 
tels que le Ti/Pt/Au et le Ti/Cr/Au. Les caractérisations expérimentales révèlent des problèmes 
d’adhérence pour le dépôt Ti/Pt/Au, ce dernier présente plusieurs défauts sous forme de 
décohésions réparties sur toute la surface du substrat. Par contre, le dépôt Ti/Cr/Au présente des 
meilleurs propriétés en termes d’adhérence et de tenue mécanique (Msolli, 2011).  
3.4.  Connexions électriques internes 
Les modules de puissance utilisent des connexions internes pour relier la puce semi-
conductrice aux terminaux électriques. Plusieurs types de connexions des puces sont utilisés en 
électronique de puissance telles que le wire bonding ou fil de connexion (Figure 13 (a)) (Amro et 
al, 2005), le ribbon bonding ou connexion par ruban (Figure 13 (b)) (Calata et al., 2002) et le bump 








Figure 13 : Connexion électrique par (a) fils de connexion (Amro et al, 2005), (b) rubans (Calata et al., 
2002) et (c) billes (Boursat et al., 2001). 
Le wire bonding est la technique de connexion la plus utilisée en électronique de puissance 
car il permet notamment l’adaptation à des changements dans la conception de packaging avec un 
minimum de modification des installations et au meilleur coût par connexion (Wen, 2002). Pour 
les applications hautes températures, les fils de connexion sont généralement en aluminium, en or, 
en platine ou en palladium avec des sections variables de 100 à 500 µm de diamètre selon 




l’intensité du courant qui les traverse (Figure 13 (a)) (Amro et al, 2005). Si les premiers fils de 
connexion étaient en or, ils ont peu à peu été remplacés par des fils d’aluminium qui présentent 
une bonne conductivité électrique et un coût bien plus faible. Pour éviter la formation 
d'intermétalliques ou des phénomènes de corrosion, il est souhaitable que la métallisation de la 
puce et le fil de connexion soient de même matériau. 
L’utilisation d’un ruban (Figure 13 (b)) (Calata et al., 2002) à la place de plusieurs fils de 
connexion permet de diminuer les inductances parasites, d’améliorer la productivité du processus 
et de réduire les coûts (Ciappa, 2002). Cependant, le procédé de soudure des rubans est plus délicat 
car il nécessite que les puces soient alignées et qu’elles puissent supporter une certaine pression. 
De plus, en haute fréquence, l’impédance des rubans est faible et dépend du ratio entre la longueur 
et l’épaisseur du ruban ce qui permet de réduire l’influence de l’inductance parasite et l’effet de 
peau (Harman, 2010). Par conséquent, la solution du ruban est rapidement devenue une exigence 
critique dans l’assemblage microélectronique de grande fréquence. 
La technologie d’interconnexion par bumps consiste à déposer un ensemble de billes de cuivre 
revêtues sur des plots de brasure posés sur les métallisations de la puce (Figure 13 (c)) (Boursat et 
al., 2001). Cette technique est utilisée généralement dans le domaine de la micro-électronique afin 
de diminuer le volume de l’assemblage et d’améliorer les performances électriques et thermiques 
(Fjelstad, 2004). Le diamètre des billes est d’environ 1 mm.  
3.5. La semelle 
La semelle est brasée sur la métallisation inférieure du substrat céramique puis assemblée sur 
le système de refroidissement. Elle assure le maintien mécanique de l’assemblage et un lien 
thermique vers le refroidisseur. Elle doit ainsi avoir un CTE proche des constituants de 
l’assemblage, une bonne rigidité, un faible poids et une bonne conductivité thermique. L’épaisseur 








Cu 17,8 398 8,96 
AlSiC (60% SiC) 6,5 à 9 170 à 200 3 
CuW (10 à 20% Cu) 6,5 à 8,3 180 à 200 15,7 à 17 
Cu Mo (15 à 20% Cu) 7 à 8 160 à 170 10 
Ni/Fe 5,2 11 à 17 8,1 
Al2O3 7,5 à 8,1 20 à 30 3,98 
AlN 4,2 à 5,2 170 à 260 3,3 
Al 23,6 238 2,7 
Tableau 6 : Caractéristiques physiques des matériaux utilisés pour les semelles à 25˚C 
(Occhionero et al., 1997). 
Les matériaux utilisés pour la réalisation des semelles sont le cuivre qui est souvent employé 
dans les assemblages de module de puissance où le facteur économique est important, l’AlSiC 
(matrice d’aluminium renforcée de particules de carbure de silicium), le Cu-W, le Cu-Mo et le 
Ni/Fe. Les propriétés physiques de ces différents matériaux sont présentées dans le Tableau 6 
(Occhionero et al., 1997). 
Les matériaux AlSiC, Cu-W, Cu-Mo et Ni/Fe ont un CTE moins élevé que celui du cuivre. 
L’AlSiC (60% de SiC) possède un CTE ajustable en modifiant le ratio Al/SiC compris entre 6,5 
et 9 ppm/°C, et comparable à ceux des constituants d’un module de puissance. La conductivité 




thermique de l’AlSiC peut atteindre 700 W/m.K en introduisant dans celui-ci d’autres matériaux 
tels que le graphite pyrolytique ou le diamant déposé chimiquement en phase vapeur (Lefranc, 
2005). L’AlSiC a aussi une bonne rigidité mécanique et une faible densité volumique, trois fois 
moins élevée que celle du cuivre, réduisant ainsi le poids de l’assemblage. Enfin, le coût de l’AlSiC 
est moins important que celui des matériaux Cu-W et Cu-Mo. Concernant Cu-W et Cu-Mo, ils ont 
une conductivité thermique similaire à celle de l’AlSiC. En revanche, leurs densités volumiques 
sont élevées. Pour sa part, le Ni/Fe dont le CTE est faible, a une utilisation limitée car sa 
conductivité thermique est elle aussi très faible. 
3.6. Radiateur 
Le radiateur joue le rôle d’un système de refroidissement permettant l’évacuation de la 
chaleur vers l’extérieur du module de puissance. Le matériau du radiateur doit avoir un CTE le 
plus proche possible de celui des matériaux voisins et une conductivité thermique très élevée. Les 
matériaux à base de cuivre et de composites sont convenables comme matériaux de radiateur.  
L’emploi du diamant comme semi-conducteur dans les composants électroniques rend le 
choix plus contraignant, en raison de son CTE et de sa conductivité thermique inégalée. Le 
remplacement de la matrice de cuivre par un autre métal à CTE plus faible, est préférable. On site 
par exemple les matériaux composites à base de cobalt avec une charge sous forme de poudre de 
diamant ou le HOPG9 et le SiC + diamant qui sont d’éventuelles solutions à retenir. Néanmoins 
ces composites renforcés par du diamant présentent un coût et une complexité du processus 
technologique qui rend leur choix plus problématique. 
4. Synthèse et choix des solutions pour le démonstrateur Diamonix 2 
4.1. Choix de l’architecture du véhicule test 
L’architecture du véhicule test, pour évaluer un composant vertical diamant de dimensions 
3×3 mm2, est définie sur la Figure 14 et 15. Cette architecture est développée par la société 
CIRTEM, partenaire du projet Diamonix 2, pour résister à une température de jonction de 300°C 
et un cyclage thermique entre -50°C et 300°C. Le composant doit permettre de passer une densité 
de courant de 100 A/cm2. Il est refroidi par les deux faces du module. Le choix de cette architecture 
de module de puissance est basé sur les conditions de fonctionnement du composant électronique, 
la faisabilité du procédé technologique et les propriétés physico-chimiques, mécaniques et 
thermiques des matériaux.  
Ce module de puissance est composé de deux transistors IGBT et 4 à 6 diodes. L’architecture 
de refroidissement est à double face pour assurer un bon fonctionnement du composant à haute 
température. Vue la taille du module de puissance ainsi que la puissance électrique mise en jeu, la 
technologie d’assemblage de la face supérieure du composant est à base de bumps pour permettre 
un fonctionnement à des valeurs élevées de courant sans avoir des inductances parasites. Elle est 
basée sur des billes cuivre solidarisées par brasage ou frittage. Ces billes permettent le contact 
entre le semi-conducteur et la métallisation de la céramique supérieure et doivent donc avoir des 
conductivités électrique et thermique importantes en plus de leur rôle mécanique et de la résistance 
à la diffusion à des hautes températures. La face inférieure du composant est assemblée sur la 
céramique soit par brasage, soit par une technique alternative. Le choix des combinaisons de 
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matériaux (attache de face inférieure de la puce, substrat céramique, métallisations puce et substrat 
céramique et revêtements du substrat céramique) pour assembler la face inférieure du composant 
diamant sur la céramique fait l’objectif de ce mémoire. 
  
Figure 14 : Schéma de principe de l’architecture du packaging élémentaire. 
 
Figure 15 : Packaging élémentaire, schéma électrique et vue CAO du substrat inférieur en présence 
des composants et des éléments de connexion. 
4.2. Choix des matériaux 
Parmi les solutions technologiques du packaging haute température détaillées précédemment, 
trois types de procédés fonctionnant à haute température sont retenus pour assembler la puce 
diamant sur le substrat céramique : la refusion pour l’alliage AuGe, le procédé TLPB pour la 
jonction Ag-In et le frittage de nanoparticules d’argent. Les deux alliages AuGe et Ag-In ont été 
partiellement étudiées lors du programme Diamonix 1 (Msolli, 2011) et seront optimisés au cours 
de ce travail. Le comportement thermomécanique de ces deux alliages sera comparé avec la 
solution d’assemblage retenue le frittage de nanoparticules d’argent. Le Tableau 7 présente les 
combinaisons de matériaux que nous envisageons pour construire un assemblage pour les 
applications hautes températures. 
Alliage 
d’assemblage 
Finitions de la 
puce 
Substrat 




AuGe Ti/Ni/Au ou Ti/Ni/Ag Si3N4 Cu Ni/Au ou Ni/Ag 




Ti/Ni/Ag Si3N4 Cu Ni/Au ou Ni/Ag 
Tableau 7 : Solutions pour l’assemblage des composants diamant. 





Dans ce chapitre bibliographique, nous avons tout d’abord recensé l’ensemble des contraintes 
liées au packaging haute température. Nous nous sommes ensuite intéressés aux diverses solutions 
envisageables pour la conception d’un assemblage autour d’un composant diamant. L’ensemble 
de ce travail a abouti à la proposition d’une architecture de véhicule test pour un composant 
diamant packagé.  
L’ensemble des matériaux retenus pour l’élaboration du packaging haute température du 
composant diamant a aussi été choisi à partir des données issues de la bibliographie et de nos 
propres expériences. Parmi les choix initialement effectués dans le cadre du projet Diamonix 1 
plusieurs solutions ont été remises au cause, comme l’utilisation d’alliage AlSi et de métallisation 
de finition Ti/Cr/Au. 
Pour ce qui concerne notre étude, nous avons choisi de compléter l’évaluation des deux solutions 
Ag-In et AuGe tout en optimisant les conditions d’élaboration, la méthodologie et les moyens mis 
en œuvre pour les caractériser aux différentes échelles. Le comportement thermomécanique de ces 
deux connexions sera comparé avec le frittage de nanoparticules d’argent. Nous étudierons aussi 
l’effet du cyclage thermique sur les propriétés mécaniques et l’adhérence des métallisations de 
finition aux interfaces jonction/puce diamant et jonction/substrat métallisé. Ces études seront 
évaluées sur un assemblage composant diamant sur substrat cuivre. L’ensemble des essais 
expérimentaux servira après à construire une base de données nécessaire à la modélisation et à 
l’identification du comportement thermomécanique des assemblages d’électronique de puissance 
et notamment à la modélisation du comportement des brasures et des deux interfaces jonction/puce 
diamant et jonction/substrat métallisé. Ainsi, des travaux sur les modèles de comportements 
interfaciaux permettront l’évaluation prédictive de l’endommagement et de la durée de vie des 
connexions et des interfaces sans avoir recours aux classiques lois de fatigue qui nécessitent un 
recalage sur véhicule test à une échelle comparable à celle du système objet de l’étude. L’objectif 
final est de proposer via l’expérimentation et la modélisation numérique, une conception optimisée 
d’un véhicule de test fonctionnant dans des environnements sévères, notamment à haute 
température (entre -50°C et 300°C).  
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L’objectif principal de ce travail est de concevoir et d’étudier des attaches de puces diamant 
sur un substrat céramique métallisé. Pour cela, nous devons définir la bonne combinaison des 
matériaux des métallisations de finition et des revêtements associés pour assembler un composant 
diamant au substrat céramique permettant d’assurer un bon fonctionnement sur une plage de 
température allant de -50°C à 300°C.  
La température de fonctionnement élevée implique l’utilisation d’alliages de brasure à haute 
température de fusion pour limiter les phénomènes viscoplastiques et l’endommagement des 
liaisons. Toutefois, une température d’élaboration élevée implique, après refroidissement, un fort 
niveau de contrainte initiale dans l’assemblage, préjudiciable à sa tenue mécanique. Pour limiter 
ce problème, deux jonctions à haut point de fusion et basse température d’élaboration sont 
proposées dans l’étude bibliographique : le brasage en phase liquide transitoire (TLPB) d’Ag-In 
et le frittage de nanoparticules d’argent. Ces deux techniques d’assemblages seront donc 
comparées à la solution de brasage classique retenue d’alliage eutectique or-germanium 
(Au88Ge12). 
Dans ce chapitre, nous proposons de caractériser le comportement mécanique et 
thermomécanique des attaches de puce diamant. Cette étude porte d’une part sur les interfaces 
côtés puce et les interfaces avec la métallisation cuivre du substrat. Différents moyens ont été mis 
en place pour déterminer les propriétés mécaniques (essais de nano-indentation et essais de 
cisaillement) et métallurgiques (analyses microstructurales par microscopie électronique à 
balayage, analyses physico-chimiques par spectrométrie à dispersion d’énergie X,…) des jonctions 
et des métallisations, ainsi que le vieillissement des assemblages (cyclage thermique). 
1. Réalisation et caractérisation microstructurale des assemblages  
Cette partie présente les procédés mis en œuvre non seulement pour réaliser les métallisations 
de finition sur la puce diamant et les revêtements sur la métallisation épaisse en cuivre du substrat 
céramique mais également les procédés choisis pour réaliser les jonctions finales. La qualité 
microstructurale des différentes couches des assemblages réalisés fait l’objet aussi de cette 
première partie de chapitre. 
1.1. Réalisation des dépôts avant assemblage 
Dans cette partie, nous étudions la réalisation des métallisations de finition sur la puce 
diamant et les revêtements sur la métallisation épaisse en cuivre du substrat céramique. Nous 
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analysons par la suite la microstructure des différents dépôts réalisés par microscopie électronique 
à balayage. 
1.1.1. Métallisations de finition sur la puce diamant 
Suite à l’étude bibliographique, les empilements des différentes métallisations de finition pré-
sélectionnées sont respectivement Ti/Ni/Au ou Ti/Ni/Ag pour favoriser la tenue mécanique des 
jonctions sur la puce diamant. Les épaisseurs des couches de titane et de nickel souhaitées, sont de 
100 nm chacune. L’élaboration des dépôts sur le diamant a été réalisée par la société IBS10, 
partenaire du programme Diamonix 2. Compte tenu de la non disponibilité des dépôts d’or chez 
IBS pour des raisons techniques, seuls des multicouches Ti/Ni/Ag ont été réalisées par voie sèche 
sur des puces en diamant non fonctionnelles de 3×3 mm. Les épaisseurs des différentes couches 
de l’empilement Ti/Ni/Ag sont de 0,1 µm de titane, 0,1 µm de nickel et 4 µm d’argent. Ces 
métallisations ont été réalisées sur 18 puces diamant d’épaisseur 300 µm et 4 puces diamant 
d’épaisseur 500 µm destinées à la caractérisation des deux jonctions effectuées avec la brasure 
AuGe et les nanoparticules d’argent fritté. Pour la réalisation de la jonction par procédé TLPS 
d’AgIn, les mêmes dépôts sont effectués mais avec une couche d’argent d’épaisseur plus 
importante (8 µm) afin de permettre la diffusion bilatérale de l’indium et donc de constituer la 
jonction. Sept puces diamant d’épaisseur 300 µm et 2 puces diamant d’épaisseur 500 µm ont été 
assemblées avec cette dernière technique. Ces différentes métallisations sont réalisées par 
déposition chimique en phase vapeur assistée par plasma (PECVD). Cette technique permet 
l’élaboration des dépôts à basse température, ce qui limite les contraintes internes dans les 
différentes couches. 
Chaque puce diamant a fait l’objet d’un contrôle poussé avant déposition. Des contaminations 
de surface détectées par microscopie optique, surfométrie et analyses EDX, ont été éliminées au 
moyen d’une procédure adaptée réalisée au laboratoire LSPM (Université Paris 13). Le nettoyage 
a consisté en l’application d’un plasma H2 durant une dizaine de minutes. L’action, essentiellement 
chimique, n’a pas généré de gravure très importante. La morphologie de la surface a été conservée ; 
la valeur de la rugosité moyenne arithmétique est de l’ordre de 8 nm.  
           
Figure 16 : Observations en microscopie électronique à balayage (MEB) des dépôts Ti/Ni/Ag sur la 
surface de la puce diamant, (a) vue globale (×20), (b) vue de détail (×8000). 
Après déposition, des observations par microscopie électronique à balayage ont été effectuées 
à la surface de la métallisation à différents grandissements compris entre × 20 et × 8000. La surface 
est régulière et le multicouche ne présente pas de défauts apparents. Ils sont uniformes et réguliers 
à faible grandissement (Figure 16 (a)). Des observations à plus fort grandissement révèlent la 
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présence disséminée de quelques excroissances sous forme d’amas dont la taille est de quelques 
microns. La microstructure des dépôts Ti/Ni/Ag en surface se présente sous forme de petits amas 
colonnaires composés de grains ayant une taille inférieure à 1 µm (Figure 16 (b)). 
1.1.2. Revêtements sur substrat cuivre 
Les revêtements choisis pour la métallisation épaisse en cuivre du substrat céramique sont des 
bicouches Ni/Au ou Ni/Ag pour la réalisation respectivement des jonctions par brasage d’AuGe et 
des jonctions par frittage de nanoparticules d’Ag. Pour les jonctions TLPB d’Ag-In, des dépôts 
Ni/Ag/In ont été effectués. Le choix de ces dépôts est fait en raison du rôle joué par le nickel 
comme barrière empêchant la diffusion de l’or ou de l’argent dans le cuivre, ainsi que de la bonne 
adhérence de l’or et de l’argent sur le nickel. Dans le cas de la jonction TLPB (Ag-In), le dépôt 
d’In est indispensable pour former la liaison. Ces trois types de dépôts sont réalisés par 
électrodéposition sur des substrats en cuivre.  
Les analyses micrographiques des surfaces des trois dépôts réalisés sur les substrats en cuivre 
ont été effectuées par microscopie électronique à balayage à l’aide du MEB ZEISS EVO HD et du 
MEB-FEG JEOL 7000F. L’observation de la morphologie des dépôts Ni/Au à faible 
grandissement montre une surface plus rugueuse que celle des dépôts sur puce diamant (Figure 
17 (a)). Ceci est imputable à la rugosité importante des substrats en cuivre par rapport aux puces 
diamants. La microstructure du dépôt d’or est composée de grains dont la taille est inférieure à 1 
µm (Figure 17 (b)). L’analyse morphologique des dépôts Ni/Ag est présentée sur la Figure 18. A 
faible grandissement la surface du dépôt semble homogène avec présence de quelques porosités 
(Figure 18 (a)). A plus fort grandissement (Figure 18 (b)), la microstructure des dépôts Ni/Ag sur 
cuivre se présente sous forme d’amas colonnaires composés de grains ayant une taille de quelques 
microns. La morphologie des dépôts Ni/Ag/In (Figure 19 (a)) présente une surface homogène, très 
rugueuse et exempte des défauts macroscopiques. A plus fort grandissement, la microstructure du 
dépôt est composée de grains dont la taille est de l’ordre de quelques micromètres. Des porosités 
de tailles variant de quelques centaines de nanomètres à quelques microns sont également 
présentes sur ce dernier dépôt. Quelques soient les revêtements observés, ceux-ci sont couvrants 
et ne présentent pas de défauts qui pourraient entrainer des décohésions. 
 
                 
Figure 17 : Observations MEB des surface des dépôts Ni/Au sur le substrat cuivre. 
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Figure 18 : Observations MEB des surface des dépôts Ni/Ag sur le substrat cuivre. 
                   
Figure 19 : Observations MEB des surfaces des dépôts Ni/Ag/In déposés sur le substrat cuivre. 
1.2. Réalisation des jonctions 
Cette partie traite de la réalisation et de la caractérisation des jonctions haute température. Les 
trois solutions étudiées sont l’alliage eutectique de brasure classique 88Au12Ge, le brasage en 
phase liquide transitoire d’Ag-In et le frittage de nanoparticules d’argent. Les études des jonctions 
précédemment effectuées (projet Diamonix 1) (Msolli, 2011), révèlent des problèmes d’interdif-
fusion de Ge et de Ni dans le cas des assemblages par l’alliage de brasure AuGe et des problèmes 
de porosités lors de la refusion d’indium pour les assemblages par TLPB d’Ag-In. Pour tenter de 
résoudre ces problèmes afin de réaliser des liaisons les plus parfaites possible nous avons conduit 
dans un premier temps une étude d’optimisation des conditions d’élaboration des assemblages. 
1.2.1. Procédure expérimentale d’élaboration des jonctions 
Pour réaliser des assemblages par brasage d’AuGe, par TLPB d’Ag-In ou par frittage de 
nanoparticules d’argent, une préparation physicochimique au préalable des surfaces des substrats 
est une condition sine qua none pour éliminer les contaminations organiques et les oxydes 
responsables de décohésions. Par la suite, on procède à la réalisation des assemblages après avoir 
défini le profil de température de refusion ou de diffusion des jonctions. Ces profils sont fonction 
du temps, de la nature du four et des conditions d’assemblages tels que la pression et les gaz 
utilisés.  
1.2.1.1. Brasure AuGe 
La brasure AuGe mise en œuvre a une composition correspondant à celle d’un alliage 
eutectique avec 88% en masse d’or et 12% en masse de germanium. Comme l’atteste le diagramme 
de phase à l’équilibre de l’alliage AuGe, présenté à la Figure 20, la température de fusion de 
l’alliage eutectique est donc de 361°C (Massalski et al., 1986). A cette température, la phase 
liquide contenant 88% d’or et 12% de germanium, se transforme en deux phases solides : une 
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solution solide de substitution riche en or acceptant au maximum 1% de germanium et du 
germanium pur. 
Les conditions expérimentales pour la réalisation des connexions de puces avec l’alliage de 
brasure AuGe ont été améliorées au laboratoire PRIMES11. Le four de refusion utilisé est un four 
de type « ATV » à convection sous vide qui peut travailler jusqu’à 450°C. Le profil de refusion 
mis en œuvre au final est présenté sur la Figure 21. Ce profil est constitué d’une phase de 
préchauffage jusqu’à une température légèrement supérieure à la température de l’eutectique pour 
homogénéiser la température du système. Cette phase est suivie d’une montée en température de 
15°C/min, puis d’un maintien de 2 min à une température d’environ 50°C au-dessus de 
l’eutectique. On effectue ainsi la refusion de l’alliage de brasure et une partie de son 
refroidissement contrôlé. Ce cycle permet d’homogénéiser la température dans la pièce brasée et 
d’éviter l’apparition de porosités. 
 
Figure 20 : Diagramme de phase de l’alliage AuGe (Massalski et al., 1986). 
 
Figure 21 : Profil de refusion d’assemblages de brasure 88Au12Ge optimisé pour un outillage avec le 
four ATV. 
1.2.1.2. TLPB d’Ag-In 
La technique de TLPB d’Ag-In se décompose en deux étapes successives. La refusion de la 
couche d’indium est effectuée tout d’abord, puis, dans un second temps, un traitement thermique 
permet la diffusion de l’indium dans les couches d’argent adjacentes. L’indium se caractérise par 
une forte capacité de diffusion dans l’argent ainsi que par sa ductilité importante. Pour expliquer 
les réactions chimiques survenant au cours de la liaison de TLPB, le diagramme de phase Ag-In 
de la Figure 22 (Okamoto, 2006) peut être consulté. Ce diagramme de phase indium/argent, montre 
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tout d’abord le bas point de fusion de l’indium (156,6°C), contrairement à l’argent qui a un point 
de fusion très élevé (961,9°C). Cette différence de température permet donc de fusionner l’indium 
sans affecter la couche d’argent pour assurer dans une première étape la réalisation de l’assemblage 
entre les deux parties. Les phases présentes, après le traitement thermique en fonction bien 
évidement de la diffusion de l’indium dans la couche d’argent, peuvent être connues grâce à ce 
même diagramme d’équilibre. À la température ambiante, les phases à l’équilibre en fonction de 
la composition de l’alliage sont : une solution solide riche en argent pouvant accepter jusqu’à 20 
at.% de soluté, les solutions solides ζ et γ de compositions chimiques respectivement comprises 
entre 27-28 at.% et 31-33,5 at.%, ainsi que les composés définis Ag4In, Ag3In, Ag2In et AgIn2.  
 
Figure 22 : Diagramme binaire de l’alliage Ag-In (Okamoto and Massalski, 1990). 
 
Figure 23 : Profil de refusion-diffusion pour la réalisation de la jonction TLPB d’Ag-In. 
Plusieurs études ont évalué les conditions d’élaborations de la jonction de TLPB d’Ag-In 
(Chuang and Lee, 2002, Wang et al., 2008, Mustain et al., 2010). Ainsi, pour former la liaison 
d’Ag-In par le procédé TLPB, une couche épaisse d’argent est électrodéposée sur la métallisation 
épaisse en cuivre du substrat céramique. Ensuite, une couche mince d’indium est déposée aussi 
par électrodéposition sur la couche épaisse d’argent. D’autre part, la puce est revêtue (dépôt 
PECVD) par les couches minces de titane, de nickel, puis une couche épaisse d’argent. Après avoir 
réalisé les dépôts, les différentes parties sont nettoyées dans un bain d’éthanol pendant 5 min pour 
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éliminer les contaminations organiques, puis séchées. Par la suite, le substrat et la puce sont 
maintenus en contact sous une pression statique de 0,345 MPa et sont placés dans un four sous 
vide pour la refusion d’indium à 205°C pendant 10 min. L’étape suivante correspond au recuit à 
400°C durant 4 heures réalisée dans le four ATV de la plateforme PRIMES. Le profil de 
température de refusion et de diffusion afin de réaliser la liaison Ag-In est présenté Figure 23. 
1.2.1.3. Frittage de nanoparticules d’argent 
Le frittage est un procédé thermique ou thermomécanique d’élaboration d’un matériau à partir 
d’une poudre sans nécessité d’atteindre le point de fusion des éléments constitutifs. D’une façon 
générale, le processus se décompose en trois phases successives, chacune d’elles correspondant à 
une variation du volume de l’échantillon qu’il est possible de suivre par dilatométrie (Figure 24). 
Les dimensions finales de la pièce sont plus faibles que celles initialement mesurées lors de la 
simple compaction des poudres utilisées pour sa fabrication compte tenu de la densification qui 
s’opère durant le procédé. Dans de rares cas (pour les alliages métalliques par exemple), le frittage 
est suivi d’une phase de dilatation limitée. 
 
Figure 24 : Suivi des variations de volume d’un échantillon lors du frittage d’après Bernache-Assollant 
et Bonnet (Bernache-Assollant et Bonnet, 2005). 
Trois étapes successives sont distinguées dans l’évolution de la microstructure et de la densité 
apparente, lors du frittage : 
- Le déliantage est une étape préliminaire au frittage qui permet l’évacuation des 
différents composés organiques (liant, diluant, dispersants, additifs) qui enrobent les 
particules à fritter. La volatilisation de ces substances chimiques doit s’effectuer à une 
température légèrement supérieure à leur température d’évaporation respective 
(Bernache-Assollant et Bonnet, 2005). Cette étape est primordiale pour préparer le 
frittage car elle évite la formation de défauts graves dans la pièce frittée dus à 
l’emprisonnement dans les pores de gaz provenant des composés présents initialement 
dans l’échantillon (Agniel, 1992). La vitesse du déliantage est à adapter en fonction des 
solvants présents. Une élimination trop rapide de ces derniers peut conduire à la création 
de fissures dans la pièce finale. 
- Le frittage correspond à l’étape propre de création des liaisons entre les particules. 
Après élimination des solvants organiques, l’étape de frittage à proprement parler 
permet d’obtenir une pièce massive dont le volume des pores est variable. La qualité du 
frittage est conditionnée par la présence de la porosité et par la densité de la pièce finale 
(Agniel, 1992, Bernache-Assollant et Bonnet, 2005).  
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- La phase de dilatation de l’échantillon correspond à une réorganisation des atomes. Elle 
peut intervenir à l’issue de la phase de frittage dans certains alliages métalliques suite à 
la formation de nouvelles liaisons atomiques (Bernache-Assollant et Bonnet, 2005). 
Les conditions expérimentales pour la réalisation d’attaches de puces sur un substrat 
céramique par le frittage de nanoparticules d’argent ont été améliorées par NBETech LLC 
(NBETech, 2013). Ainsi, le frittage de la nanopâte se fait en deux étapes. On distingue tout d’abord 
deux paliers à une température de 50°C et 100°C qui correspondent au déliantage puis un dernier 
palier de passage en dessous de 275°C durant lequel a lieu le frittage pendant 10 min des particules 
d’argent (Figure 25). On remarque que le déliantage a lieu à une température modérée, ce qui est 
un paramètre à prendre en compte lors du choix des additifs : ceux-ci devront avoir une 
température de vaporisation inférieure à 100 °C. 
 
Figure 25 : Profil de température pour le frittage de nanoparticules d’argent.   
1.2.2. Etude de la mouillabilité des alliages de brasure 
Dans cette partie, nous évaluons la mouillabilité des deux brasures d’AuGe et d’indium sur 
les métallisations de finition respectivement d’or et d’argent. 
1.2.2.1. Principe de l’essai de mouillabilité 
  
Figure 26 : Principe de l’essai de mouillabilité. 
La mouillabilité est fonction du « mouillage » qui correspond à la capacité d'un liquide à 
s’étaler sur une surface. Lorsqu'une goutte d’un liquide est mise en contact avec la surface d'un 
solide, il se forme un angle de contact θ de la goutte sur le solide (Figure 26). Cet angle est fonction 
de trois énergies ou tensions différentes : énergies à l’interface solide/liquide, à l’interface 
liquide/vapeur et à l’interface solide/vapeur. La qualité de mouillabilité d’une surface peut être 
appréciée de différentes manières :  
- Par des tests simples permettant d'avoir une idée du coefficient d’étalement selon la règle 
d’Antonov (Joanny, 1985), 
- Par la détermination expérimentale de l'angle de contact, 
- Par le calcul de l'énergie de surface du solide à partir de mesures d'angles de contact 
(relation de Young-Dupré) (Young, 1805). 
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Un angle de contact faible (θ < 90°), le plus proche de la mouillabilité totale (θ = 0°), indique 
que la mouillabilité est bonne. À l’opposé, une faible mouillabilité, avec un angle 90 < θ < 180°, 
limite l’adhésion. Si θ = 180°, le liquide forme une goutte totalement indépendante du solide et 
dans ce cas la mouillabilité est dite nulle. 
1.2.2.2. Mouillabilité des brasures AuGe 
Pour déterminer la mouillabilité de l’alliage de brasure AuGe sur le cuivre revêtu de la bi-
couche Ni/Au, la procédure suivante a été mise en œuvre. Les surfaces des plaquettes de cuivre 
revêtues de nickel et d’or ont été dans un premier temps dégraissées à l’éthanol et activées par 
traitement Plasma. Des préformes d’AuGe de taille 3×3×0,1 mm ont été placées sur les surfaces 
activées avant de porter l’ensemble à une température supérieure au point de fusion de l’alliage 
eutectique dans le four ATV (420°C pendant 2 min). Les plaquettes ont ensuite été refroidies à 
température ambiante afin de pouvoir évaluer l’angle de contact par une mesure au profilomètre 
optique. 
La Figure 27 présente les résultats des essais de mouillabilité obtenus pour les alliages de 
brasure AuGe sur les substrats Cu/Ni/Au. L’angle de mouillabilité θ à froid mesuré sur dix 
échantillons varie de 4,5° à 8,3° (Figure 27 (c)). L’alliage de brasure AuGe présente donc une 
bonne mouillabilité sur des substrats Cu/Ni/Au. 
 
Figure 27 : Résultats de mouillabilité d’AuGe sur Cu/Ni/Au, (a) image de la plaquette après fusion des 
préformes d’AuGe sur Cu/Ni/Au, (b) surfométrie d’une préforme refondue d’AuGe sur Cu/Ni/Au, (c) 
détermination de l’angle de mouillabilité. 
1.2.2.3. Mouillabilité de l’indium sur un dépôt Ag 
Comme pour l’AuGe, nous avons étudié la refusion de préformes d’In de diamètre Ø4 mm et 
d’épaisseur 10 µm sur des substrats en cuivre revêtus d’argent. Une préparation identique à celle 
décrite précédemment a été appliquée pour ces échantillons. La refusion de l’indium est faite à 
205°C pendant 10 min dans le four ATV. 
La Figure 28 présente les résultats de mouillabilité de l’indium sur les substrats cuivre revêtus 
d’argent. L’angle de mouillabilité θ pour 10 échantillons est compris entre 0,44° et 0,82°. L’indium 
semble donc présenter une bonne mouillabilité sur des substrats Cu/Ag. 
µm 




Figure 28 : Résultats de mouillabilité de l’In sur substrat Cu revêtu Ag, (a) image de la plaquette après 
refusion d’indium sur argent, (b) surfométrie d’une préforme refondue d’In sur Cu/Ag, (c) détermination 
de l’angle de mouillabilité. 
1.3. Caractérisation microstructurale des jonctions 
Pour optimiser et tester les jonctions à réaliser, nous avons tout d’abord travaillé sur 
l’assemblage de plots ou inserts en cuivre sur des substrats eux-mêmes en cuivre. Les inserts et les 
substrats en cuivre sont revêtus selon les procédures précédemment décrites. Les assemblages sont 
réalisés par brasage d’AuGe, TLPB d’Ag-In et frittage de nanoparticules d’Ag. Les dimensions 
des inserts et des substrats en cuivre sont respectivement de 3×3×2 mm et 30×20×2 mm. Les 
conditions expérimentales d’assemblage utilisées sont celles décrites dans le paragraphe 
précédent. Une caractérisation microstructurale est ensuite réalisée, suivie par la caractérisation 
des propriétés mécaniques de ces jonctions.  
1.3.1. Brasage d’AuGe 
Deux types d’assemblage par brasage de l’eutectique 88Au12Ge sont réalisés, soit sur une 
finition or (Figure 29 (a) et (b)), soit sur une finition argent (Figure 29 (c) et (d)) pour étudier 
l’influence des métallisations sur la qualité des joints. La brasure AuGe est livrée sous forme de 
préformes de dimensions 3×3×0,1 mm par la société BT Electronics. La microstructure de la 
préforme avant refusion est présentée sur la Figure 30. Ainsi, l’analyse microstructurale de cet 
alliage de brasure montre une structure eutectique avec la présence de deux phases : une phase 
riche en or et une autre riche en germanium.  
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Figure 30 : Microstructure de la préforme 88Au12Ge avant 
refusion, (a) micrographie, (b) cartographie EDX.   
Des observations microstructurales au MEB et des analyses physicochimiques EDX des 
liaisons formées par brasage d’AuGe sur une finition Au ou une finition Ag ont été effectuées sur 
des coupes métallographiques. Pour la jonction AuGe sur une finition Au (Figure 31), ces analyses 
montrent la formation d’un joint continu, exempt de défauts et d’épaisseur variant entre 32 et 38 
µm (Figure 31 (a)). Aucune porosité n’est observée ni aux interfaces, ni dans le joint. Par contre, 
la microstructure du joint est différente suivant que l’on se situe près de l’insert ou du substrat. La 
différence semble avoir pour origine une vitesse de refroidissement variable dans le joint au cours 
de la solidification compte tenu de la massivité différente de l’insert par rapport au substrat.  
             
 
Figure 31 : Analyses en coupe de la jonction AuGe sur finition Au, (a) micrographie, (b) cartographie 
EDX, (c) évaluation de la composition chimique à l’interface. 
A l’interface brasure AuGe/insert Cu, une phase riche en or est observée. Par contre, à 
l’interface brasure AuGe/ substrat Cu, une structure eutectique avec la présence des deux phases, 
une phase riche en or et autre riche en germanium, est observée (Figure 31 (b)). L’évaluation de 
la composition chimique à l’interface (Figure 31 (c)) a permis de montrer dans un premier lieu la 
formation d’une couche poreuse due à la diffusion du phosphore dans la couche NiP et dans un 
second lieu la diffusion du germanium dans la couche barrière de nickel sur une profondeur de 
l’ordre du micron. Ainsi, la couche de finition en or d’épaisseur de 3 µm déposée sur le nickel a 
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très certainement été dissoute au cours du brasage. Par conséquent et en tenant compte du 
diagramme de phase NiGe (Okamoto and Massalski, 1987), une couche intermétallique de type 
NiGe avec une composition massique de 50% de nickel et 50% de germanium s’est formée aux 
interfaces brasure AuGe/insert Cu et brasure AuGe/substrat Cu. Ceci est en accord avec les 
résultats de Homberger et al., concernant ce type de jonction (Homberger et al., 2005). Ces 
composés intermétalliques NiGe peuvent fragiliser les joints brasés en diminuant leur résistance 
au cisaillement (Palmer and Johnson, 2006) et être un facteur favorisant la rupture des interfaces. 
D’autre part, la migration de germanium vers les métallisations de nickel engendre la diminution 
de sa proportion dans l’alliage de brasure AuGe, ce phénomène peut aboutir à la destruction de la 
structure eutectique. Il peut en résulter la formation de coalescences d’or (Liu, 2006). 
Pour la liaison formée par brasage d’AuGe sur une finition Ag (Figure 32), les joints formés 
sont continus, de haute qualité et d’épaisseur variant entre 40 et 45 µm. La morphologie de ces 
joints est homogène, symétrique et ne présente pas de défauts (Figure 32 (a)). L’analyse EDX 
montre la présence d’une phase riche en or aux deux interfaces brasure AuGe/insert Cu et brasure 
AuGe/substrat Cu. Par contre, au centre de la liaison une structure eutectique régulière est observée 
avec la présence de deux phases : une phase riche en or et une phase riche en germanium (Figure 
32 (b)). L’évaluation de la composition chimique (Figure 32 (c)) et l’analyse micrographique 
(Figure 32 (d)) montrent qu’il existe une zone d’interdiffusion d’épaisseur voisine de 5 µm entre 
le dépôt d’argent et la brasure AuGe aux deux interfaces brasure AuGe/insert Cu et brasure 
AuGe/substrat Cu. Ce nouvel alliage ternaire AuGeAg qui constitue une interphase entre le 
revêtement Ag et la brasure a une température de fusion de 500°C, plus haute que celle de l’AuGe 
qui est de l’ordre de 360°C (Hornberger et al., 2005). Dans le cas de cette liaison, aucune couche 
intermétallique n’est observée aux interfaces. 
                                                                             
                                        
Figure 32 : Analyses de la jonction AuGe sur finition Ag, (a) micrographie, (b) cartographie EDX, (c) 
composition chimique d’une section, (d) mesure de l’épaisseur de la zone d’interdiffusion entre l’argent 
et la brasure AuGe. 
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1.3.2. TLPB d’Ag-In 
Pour réaliser des liaisons par la technique de TLPB d’Ag-In, deux types d’assemblage sont 
effectués : un assemblage dont le joint est réalisé avec des métallisations d’argent et d’indium sur 
les substrats en cuivre (Figure 33 (a) et (b)) et un autre réalisé avec métallisation d’argent 
seulement sur le cuivre mais pour laquelle une préforme d’indium est intercalé entre les substrats 
et les inserts en cuivre (Figure 33 (c) et (d)). Les épaisseurs des couches des deux assemblages 
sont présentées sur les Figures 33 (a) et (d). Une comparaison des deux types d’assemblage est 
ensuite effectuée en analysant la qualité des joints obtenus. 
Dans le cas d’un assemblage avec préforme d’indium, le métal pur In est livrée par la société 
Goodfellow sous forme de préformes cylindriques de diamètre 4 mm et d’épaisseur 10 µm. La 
micrographie de cette préforme est présentée sur la Figure 34. L’analyse microstructurale de la 
brasure d’indium à faible grandissement montre une structure homogène, régulière sans défauts 
(Figure 34 (a)). A plus fort grandissement (Figure 34 (b)), la microstructure de la préforme 
d’indium comporte des grains de l’ordre de quelques microns et quelques porosités inférieures au 
micron. 
(a)  (c)  
(b)  (d)  
Figure 33 : Configurations d’assemblage par TLPB d’Ag-In, (a, b) avec métallisation d’In, (c, d) avec 
préforme d’In. 
                   
Figure 34 : Micrographies de la préforme d’indium avant la refusion.   
Les analyses microstructurales réalisées à partir de coupes métallographiques en section de la 
liaison Ag-In réalisée avec métallisation d’indium sont présentées sur la Figure 35. Les 
micrographies montrent la formation d’un joint continu avec présence de quelques porosités au 
centre de la liaison (Figure 35 (a)). La présence des porosités dans le joint résulte certainement de 
l’opération de refusion ; elles peuvent être induites notamment par la structure initialement 
rugueuse du dépôt d’indium. La cartographie EDX atteste que l’indium a diffusé dans les 
revêtements d’argent et qu’il est présent sur presque toute l’épaisseur du joint (Figure 35 (b)). 
Chapitre 2. Caractérisation expérimentale des matériaux du packaging haute température 
54 
 
Ainsi, l’évaluation de la composition chimique à partir d’un profil EDX révèle que le joint est 
composé au maximum d’environ 20% en masse d’indium au centre de la liaison (Figure 35 (c)). 
Si on se réfère au diagramme d’équilibre argent-indium, seule la solution solide de substitution 
riche en argent semble être présente compte tenu du taux d’indium maximum dans la jonction.  
Pour déterminer l’origine des défauts des porosités, des analyses microstructurales en section 
ont été effectuées après l’étape de refusion (Figure 36). Ainsi, ces analyses révèlent la présence de 
nombreuses porosités de taille de quelques microns au centre du joint formé après la refusion. Ceci 
peut s’expliquer certainement par le fait que la contrainte appliquée lors de la refusion de l’indium 
n’a pas été suffisante. 
               
 
Figure 35 : Analyses de la jonction TLPB d’Ag-In avec métallisation d’In en section après la diffusion, 
(a) micrographie, (b) cartographies EDX, (c) évaluation de la composition chimique.  
             
Figure 36 : Analyses de la jonction TLPB d’Ag-In avec métallisation d’In en section après l’étape de 
refusion, (a) micrographie, (b) cartographies EDX.  
Les analyses microstructurales de la liaison Ag-In réalisées avec préforme d’indium 
(Figure 37) montrent la formation d’une liaison plus poreuse (Figure 37 (a)) que celle réalisée avec 
métallisation d’indium. Ces porosités sont peut-être dues à la structure rugueuse et poreuse de la 
brasure d’indium avant la refusion. L’analyse EDX à partir d’un profil de la section est quasi 
identique à celui observé précédemment pour la jonction Ag-In réalisée à partir de revêtement 
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d’In. La composition maximale de la jonction en indium est de l’ordre de 20 % massique en son 
centre. Cette composition a tendance à diminuer vers les interfaces avec l’insert ou le substrat 
(Figure 39 (c)).  
              
 
Figure 37 : Analyses de la jonction TLPB d’Ag-In avec préforme d’In en section, (a) micrographie, (b) 
cartographies EDX, (c) évaluation de la composition chimique en section. 
1.3.3. Frittage de nanoparticules d’Ag 
Des assemblages par frittage de nanoparticules d’argent ont été réalisés sur des substrats et 
des inserts en cuivre revêtus argent (Figure 38). La pâte de nanoparticules d'argent utilisée dans 
cette étude a été fournie par NBETech LLC. Cette pâte, NanoTach® X Series, est composée de 71 
à 91% en masse de nanoparticules d'argent et des composants organiques tels que le liant, l’agent 
tensioactif et le diluant (NBETech, 2013). 
Des observations et des analyses physicochimiques de la liaison formée par frittage de 
nanoparticules d’argent ont été effectuées (Figure 39). L’analyse micrographique (Figure 39 (a)) 
montre la formation d’un joint continu, homogène, uniforme et sans défaut macroscopique. La 
microstructure de la jonction comporte un taux de porosité important entre les grains d’argent qui 
ont une taille inférieure à 10 µm. Les analyses EDX attestent de la présence de composés carbonés, 
répartis sur la totalité du joint (Figure 39 (c)). 
                       
Figure 38 : Assemblage réalisé par frittage de nanoparticules d’argent. 
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Figure 39 : Analyses de la jonction réalisée par frittage de nanoparticules d’Ag, (a) micrographie du 
joint, (b) microstructure de la jonction, (c) cartographie EDX du joint. 
2. Etude des propriétés mécaniques des assemblages 
La caractérisation des propriétés mécaniques des matériaux constituants les assemblages par 
des essais de nanoindentation ainsi que la caractérisation mécanique par des essais de cisaillement 
des deux assemblages, inserts en cuivre sur substrats en cuivre et puces diamant sur substrats en 
cuivre, font l’objet de cette partie. Enfin, un dernier point concernera des essais de cyclage 
thermique d’assemblages de puce diamant sur substrat cuivre. 
2.1. Propriétés mécaniques des couches constituant les assemblages  
Les propriétés mécaniques des différentes jonctions et métallisations ont été évaluées en 
effectuant des essais de nanoindentation. Un nanoindenteur de type MTS - XP a été utilisé pour 
effectuer les essais sur des coupes des assemblages présentés dans le paragraphe 1.3 avec le mode 
dynamique (CSM® : Continuous Stiffness Measurement). Les essais ont été réalisés en imposant 
pour consigne une profondeur maximale d’indentation. Ces essais permettent d’accéder après 
traitement aux valeurs de module d’Young et de dureté en fonction de la profondeur d’indentation. 
La méthode utilisée est celle proposée par Oliver et Pharr (Oliver and Pharr, 1992). Les propriétés 
mécaniques des couches sont calculées pour chaque indent en fonction des dimensions de 
l’empreinte, de la profondeur et de la surface projetée ainsi que de la charge maximale appliquée.  
2.1.1. Brasure AuGe 
La caractérisation des propriétés mécaniques de l’assemblage AuGe sur une finition Au a été 
effectuée dans une précédente étude par Msolli (Msolli, 2011). Nous présentons ici la 
caractérisation des propriétés mécaniques de l’assemblage AuGe sur une finition Ag. Une 
cartographie de 75 essais de nanoindentation a été réalisée en section, sur les différentes couches 
de l’assemblage AuGe sur finition Ag à température ambiante. La distance entre les empreintes 
est de l’ordre de 20 µm. La Figure 40 (a) présente l’évolution de la charge appliquée en fonction 
de la profondeur de pénétration imposée à l’indenteur pour chaque couche de l’assemblage. La 
charge maximale appliquée, pour une profondeur imposée de 1000 nm, est beaucoup plus 
importante pour le cuivre. Un retour élastique très faible, d’environ 60 nm pour le cuivre et 41 nm 
pour la brasure AuGe et la métallisation d’argent, est enregistré. La valeur correspond à 6% du 
déplacement total de l’indenteur pour le cuivre et 4,1% du déplacement total de l’indenteur pour 
la brasure AuGe et la métallisation d’Ag.   
 






Figure 40: Résultats des essais de nanoindentation en section de l’assemblage d’AuGe sur une finition 
Ag, (a) courbes de chargement-déchargement en fonction de la profondeur indentée, (b) évolution de la 
rigidité au travers de la jonction, (c) évolution de la dureté au travers de la jonction. 
Les évolutions de la rigidité et de la dureté moyennes à travers la jonction sont présentées sur 
la Figure 40 (a) et (b). Le module d’Young atteint une valeur moyenne de 97 GPa pour la couche 
d’AuGe, 97 GPa pour la couche de métallisation d’Ag et 133 GPa pour la couche de cuivre avec 
des écarts-types respectivement de 4,2 GPa, 3,9 GPa et 3,4 GPa. La valeur du module d’élasticité 
trouvée pour l’AuGe est plus grande que la valeur standard donnée pour cet alliage qui est de 
l’ordre de 72 GPa. Cette valeur correspond à celle de la solution solide riche en germanium. Des 
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résultats similaires ont été trouvés par Msolli (Msolli, 2011) lors de son étude sur des assemblages 
AuGe avec une finition Au. Ainsi, le module d’élasticité trouvé pour ce dernier assemblage est 
proche de celui trouvé pour l’assemblage AuGe avec une finition Ag et elle est de l’ordre de 91 
GPa. La dureté moyenne est de l’ordre de 1,96 GPa pour la couche d’AuGe, 1,38 GPa pour la 
couche de métallisation d’Ag et 1,25 GPa pour la couche de cuivre avec des écarts-types 
respectivement de 0,002 GPa, 0,01 GPa et 0,001 GPa. 
2.1.2. TLPB d’Ag-In 
Pour caractériser les propriétés mécaniques des assemblages TLPB d’Ag-In avec préforme et 
avec métallisation d’indium, des cartographies de 180 essais de nanoindentation sont réalisés sur 
les différentes couches en section des deux assemblages à température ambiante. La distance entre 
les empreintes est de l’ordre de 10 µm. 
2.1.2.1. Jonction avec préforme d’indium 
Les résultats des essais de nanoindentation sur l’assemblage de TLPB d’Ag-In avec une préforme 
d’indium sont donnés à la Figure 41. Après avoir réalisé les cartographies de dureté à travers la 
jonction, les échantillons ont été analysés par spectrométrie à dispersion d’énergie afin d’établir 
une relation entre les propriétés mécaniques et la composition chimique de chaque couche. Les 
analyses de compositions chimiques réalisées sur la partie de l’assemblage indentée différencient 
une zone de cuivre et deux zones différentes pour le joint, une couche avec 15 %mass. d’indium 
et une autre avec seulement 5 %mass. d’indium. Les courbes de chargement-déchargement en 
fonction de la profondeur de pénétration imposée à l’indenteur pour chaque couche de 
l’assemblage sont présentées sur la Figure 41 (a). Le comportement mécanique sous sollicitation 
d’indentation des trois couches est quasi-plastique compte tenu du retour élastique très faible 
mesuré lors du déchargement. Ce retour élastique représente, en effet, seulement 7,8 % pour le 
cuivre, 7,7 % pour la couche d’argent avec un faible pourcentage d’indium (5 % mass.) et 9,5 % 
pour la couche d’argent avec un pourcentage d’indium plus important (15 % mass.). 
L’évolution du module d’élasticité et de la dureté en fonction de la position des différentes 
couches en section et en fonction du pourcentage d’indium sont présentées sur la Figure 41 (b) et 
(c). Les résultats mettent en évidence non seulement une différence attendue de propriétés 
mécaniques entre la couche de cuivre et la couche d’Ag-In mais également une évolution des 
propriétés mécaniques en fonction du pourcentage d’indium dans l’alliage Ag-In. La valeur 
moyenne du module d’élasticité atteint 95 GPa avec un écart-type de 5,3 GPa pour la zone du joint 
avec un pourcentage faible d’indium (5 %mass.) dans l’argent. Par contre, pour la zone du joint 
avec un pourcentage d’indium plus important (15 %mass) dans l’argent, la valeur moyenne du 
module d’élasticité est plus faible ; il est de l’ordre de 80 GPa avec un écart-type de 7,6 GPa. La 
dureté de la zone avec un faible pourcentage d’indium (5 %mass.) atteint une valeur moyenne de 
l’ordre de 1,39 GPa avec un écart-type de 0,12 GPa. Pour la zone riche en indium (15 %mass.), la 
dureté moyenne est 1,34 GPa avec un écart-type de 0,19 GPa.  
 






Figure 41 : Résultats de nanoindentation en section sur assemblage TLPB d’Ag-In avec préforme d’In, 
(a) courbes de chargement-déchargement en fonction de la profondeur indentée, (b) évolution de la 
rigidité au travers de la jonction, (c) évolution de la dureté au travers de la jonction. 
2.1.2.2.Jonction avec métallisation d’indium 
Une étude comparable a été menée sur l’assemblage TLPB d’Ag-In élaboré avec une 
métallisation d’indium. Les résultats de nanoindentation sont présentés la Figure 42. Le retour 
élastique enregistré à partir des courbes chargement-déchargement relatives aux zones de 
composition chimique 10 et 20%mass. d’indium est un peu plus important que celui de 
l’assemblage TLPB d’Ag-In avec une préforme d’indium. Ce retour élastique pour les deux zones 
du joint représente 15% du déplacement total de l’indenteur. Les Figures 42 (b) et (c) présentent 
respectivement l’évolution de la rigidité et de la dureté à travers la jonction. Le module d’élasticité 
atteint une valeur moyenne de 94 GPa avec un écart-type de 7,7 GPa pour la zone du joint avec 
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faible proportion d’indium dans l’argent (10%mass.) et 83 GPa avec un écart-type de 5,9 GPa pour 
la zone du joint avec une proportion d’indium plus importante (20%mass.). La dureté moyenne 
atteint respectivement une valeur de 1,57 GPa et 1,83 GPa avec des écarts-types de 0,24 GPa et 
0,16 GPa pour ces mêmes zones. Ces différents résultats sont donc comparables à ceux déterminés 
pour la même jonction réalisée avec les préformes d’indium. Les faibles différences peuvent être 




Figure 42 : Résultats de nanoindentation en section de l’assemblage TLPB d’Ag-In avec métallisation 
d’In, (a) courbes de chargement-déchargement en fonction de la profondeur indentée, (b) évolution de la 
rigidité au travers de la jonction, (c) évolution de la dureté au travers de la jonction. 
2.1.3. Frittage de nanoparticules d’Ag 
Les propriétés mécaniques des assemblages insert-substrat en cuivre revêtus d’argent, obtenus 
par frittage de nanoparticules d’argent, ont été caractérisées en effectuant 180 essais de 
nanoindentation monotone sur les différentes couches en section de l’assemblage à température 
ambiante. La distance entre les empreintes est de l’ordre de 10 µm. Les courbes de chargement-
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déchargement en fonction de la profondeur de pénétration imposée à l’indenteur pour chaque 
couche de l’assemblage sont présentées sur la Figure 43 (a). Ces résultats montrent que les trois 
couches ont un comportement quasi-plastique sous sollicitation d’indentation. Ainsi, un retour 
élastique très faible, d’environ 50 nm pour le cuivre, 47 nm pour la métallisation d’Ag et 90 nm 
pour la jonction de nanoparticules d’Ag est enregistré. La valeur correspond à 5%, 4,4% et 8,3% 
du déplacement total de l’indenteur respectivement pour le cuivre, la métallisation d’Ag et la 
jonction de nanoparticules d’Ag. 
 
   
 
Figure 43 : Résultats de nanoindentation en section sur l’assemblage de frittage de nanoparticules d’Ag, 
(b) courbes de chargement-déchargement en fonction de la profondeur indentée, (b) évolution de la 
rigidité au travers de la jonction, (c) évolution de la dureté au travers de la jonction. 
La Figure 43 (b et c) présente respectivement l’évolution de la rigidité et de la dureté dans la 
jonction. Pour cet assemblage, le module d’Young atteint une valeur moyenne de 144 GPa pour 
les couches de cuivre, 90 GPa pour les couches de métallisation d’Ag et 24 GPa pour la couche de 
nanoparticules d’argent avec des écarts-types respectivement de 3,83 GPa, 4,68 GPa et 3,32 GPa. 
La dureté moyenne est de l’ordre de 1,31 GPa pour les couches de cuivre, 1,01 GPa pour les 
couches de métallisation d’Ag et 0,38 GPa pour la couche de nanoparticules d’argent avec des 
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écarts-types respectivement de 0,09 GPa, 0,07 GPa et 0,07 GPa. Les propriétés mécaniques de la 
zone frittée sont très faibles. Ceci résulte du taux de porosité important dans cette jonction. La 
valeur de rigidité de 24 GPa déterminée par nanoindentation est du même ordre de grandeur que 
la valeur donnée par le fournisseur (30 GPa) sans préciser avec quel essai cette dernière valeur a 
été déterminée (NBETech, 2013). 
2.2. Caractérisation mécanique des assemblages 
Pour évaluer la tenue mécanique des assemblages, des essais de cisaillement simple sont 
effectués à température ambiante à l’aide d’une machine « INSTRON » localisée sur la plateforme 
PRIMES. Ce dispositif est dédié à l’exécution d’essais de cisaillement sur des composants 
électroniques de puissance. Sa capacité est de 2 kN. Les assemblages évalués sont de type 
sandwichs entre inserts en cuivre et substrats en cuivre, puis sur des assemblages entre puces 
diamant non fonctionnelles et substrats en cuivre. Le schéma de principe de ces essais est 
représenté sur la Figure 44. Les éprouvettes sont fixées sur le plateau de la machine, tandis que le 
poinçon qui doit pousser l’insert est piloté à vitesse de déplacement constante de 1 mm/min. Un 
soin particulier doit être pris pour d’une part faire coïncider l’arrête active du poinçon avec la face 
de l’insert cisaillé et d’autre part, pour que l’outil (ou poinçon) ne glisse pas au-dessus de cet insert. 
En effet, les puces diamants ayant une épaisseur de 300 µm et l’arrête active du poinçon n’ayant 
pas une géométrie théorique parfaite, les essais peuvent échouer lorsque le poinçon glisse au-
dessus de la face supérieure du composant. 
  
Figure 44 : Configuration des essais de cisaillement. 
2.2.1. Assemblage des inserts Cu sur substrats Cu 
Dans le cas des assemblages insert - substrat en Cu, les essais de cisaillement simple sont 
effectués sur 6 éprouvettes pour chacune des jonctions. Les résultats de cisaillement sont présentés 
sur la Figure 45. Pour les joints d’AuGe, la force maximale ne dépasse pas 410 N pour les 
assemblages avec une finition en or tandis que pour les assemblages avec une finition en argent, 
elle atteint 770 N. Dans le cas de TLPB d’Ag-In, la force maximale pour les assemblages réalisés 
par une métallisation d’indium est de l’ordre de 570 N ; celle-ci est donc plus importante que celle 
pour les assemblages Ag-In réalisés par une préforme d’indium et qui ne dépasse pas 490 N. Les 
joints de nanoparticules d’argent sur une métallisation or et argent ont respectivement une force 
maximale de 92 N et 280 N. Le faible nombre de résultats pour les échantillons élaborés à partir 
de nanoparticules d’argent sur une métallisation or est dû à divers problèmes techniques 
rencontrés. Les résultats de déplacements obtenus sur les courbes de force-déplacement pour les 
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différents cas d’assemblages correspondent à l’accumulation des déplacements propres aux joints, 
aux interfaces et au déplacement induit par la rigidité de montage. 
 
(a)  (b)  
(c)  (d)  
(e)  (f)  
Figure 45 : Courbes force-déplacement des essais de cisaillement (V = 1 mm/min et T = 25°C) pour les 
assemblages d’inserts en Cu sur substrats en Cu. Joints AuGe avec une finition, (a) Au et (b) Ag. Joints 
TLPB Ag-In avec, (c) métallisation d’In et (d) préforme d’In. Joints de frittage de nanoparticules 
d’argent sur finition, (e) Au et (f) Ag. 
Le Tableau 8 regroupe les valeurs de la contrainte à la rupture en cisaillement des différentes 
jonctions réalisées pour les assemblages insert-substrat en Cu. Ainsi, la liaison AuGe sur une 
finition Ag présente à température ambiante la meilleure résistance à la rupture. La contrainte de 
cisaillement à rupture varie entre 67 et 81 MPa. Alioune et al. ont évalué la résistance mécanique 
en cisaillement de la brasure AuGe avec métallisation de finition en or ou en argent mais avec des 
assemblages de puces SiC sur des substrats céramiques Si3N4 et ils ont trouvé que cette résistance 
varie entre 50 et 75 MPa pour les assemblages avec finition en argent tandis que les assemblages 
avec une finition en or ont une résistance maximale de 30 MPa (Alioune et al., 2012).  
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Les jonctions de frittage de nanoparticules d’argent semblent avoir la plus faible tenue 
mécanique à la rupture avec une contrainte de cisaillement variant entre 8,7 MPa et 11,3 MPa dans 




AuGe TLPB Ag-In Frittage nano Ag 
finition Au finition Ag métallisation d’In préforme d’In finition Au finition Ag 
τrupture 
(MPa) 39 ± 8 74 ± 7 57 ± 6 44 ± 14 10 ± 1,3 28 ± 4 
Tableau 8 : Tenues mécaniques à la rupture en cisaillement des assemblages d’inserts en Cu sur 
substrats en Cu pour les différentes jonctions. 
Après ces essais, l’analyse fractographique des différentes jonctions permet de localiser les 
zones de décohésions et donc d’analyser les scénarios de rupture afin d’identifier les zones 
d’initiation de la rupture. Les observations micrographiques et les analyses EDX des faciès de 
rupture des éprouvettes AuGe sur une finition Au mettent en évidence deux zones distinctes de 
taille différente ; une zone étendue riche en nickel et de plus petites régions riches en or et 
germanium (Figure 46 (a)). Ces analyses semblent montrer que la rupture est survenue en premier 
dans l’interface brasure AuGe/dépôt Ni côté substrat Cu puis se propage dans le joint pour atteindre 
l’interface AuGe/dépôt Ni côté insert Cu. Nous pouvons alors en déduire que la rupture est mixte : 
principalement adhésive aux interfaces entre le dépôt Ni et la brasure AuGe mais aussi cohésive 
dans la brasure AuGe. Le composé Ni-Au-Ge à l’interface entre la brasure et le dépôt de nickel 
pourrait être la cause de l’endommagement. 
Dans le cas des jonctions AuGe sur une finition Ag, les analyses micrographiques et les 
compositions chimiques montrent une rupture essentiellement cohésive dans le joint et proche de 
l’insert en cuivre (Figure 46 (b) et (c)). En effet, l’évaluation de compositions chimiques montre 
la présence majoritaire d’or et de germanium. Toutefois, des zones riches en argent sont présentes 
également sur le faciès de rupture de cette dernière jonction. Ceci est confirmé par l’analyse EDX 
(Figure 46 (c)). La rupture de la jonction AuGe est donc mixte : cohésive dans la brasure et 
adhésive à l’interface AuGe/dépôt d’argent de l’insert en Cu. Aucune trace de cuivre n’est présente 
sur les faciès des deux types de jonctions.  
L’analyse des faciès de rupture des éprouvettes de TLPB Ag-In présentent une rupture 
cohésive dans le joint dans le cas des assemblages avec métallisation d’In (Figure 47 (a) et (b)) et 
une rupture mixte dans le cas des assemblages avec préforme d’In (Figure 47 (c), (d) et (e)). Celle-
ci est cohésive dans la brasure et adhésive à l’interface Ag-In/dépôt Ag côté insert. Les évaluations 
de composition chimique et les analyses EDX réalisées sur les faciès de rupture révèlent la 
présence exclusive d’argent et d’indium après rupture dans les deux cas d’assemblage. 
L’évaluation du faciès de rupture avec le profilomètre optique 3D de l’assemblage Ag-In avec 
métallisation d’In a permis de montrer que la rupture a eu lieu à 62 µm par rapport la surface du 
substrat cuivre tandis que le joint total a une épaisseur de 90 µm (Figure 47 (b)). 






Figure 46 : Analyses de faciès de rupture des assemblages d’inserts en Cu sur substrats en Cu pour la 
jonction AuGe, (a) sur une finition Au, (b, c) sur finition Ag. 
Les analyses EDX des faciès de rupture des éprouvettes de frittage de nanoparticules d’Ag 
montrent la présence exclusive d'argent (Figure 48). Les analyses micrographiques et l’évaluation 
des compositions chimiques des assemblages de nanoparticules d’Ag illustrent un mode mixte de 
défaillance. La rupture est cohésive dans le joint de nano Ag et adhésive à l’interface jonction nano 
Ag/dépôt Ag de l’insert en Cu. 
Pour conclure sur ces différents essais, la meilleure tenue mécanique de l’assemblage AuGe 
sur dépôt d’argent et non sur dépôt d’or peut avoir au moins deux origines. La brasure AuGe forme 
une interphase composée de la solution solide or-argent à l’interface brasure/dépôt d’argent. Ceci 
est possible car les deux constituants que sont l’or et l’argent sont parfaitement miscibles. Par 
contre, un composé constitué de Au-Ni-Ge, apparemment fragile, se forme à l’interface entre la 
brasure AuGe et le dépôt de nickel car le dépôt d’or, de faible épaisseur se dissout lors du brasage 
AuGe sur dépôt d’or. La meilleure tenue mécanique de la jonction Ag-In avec dépôt d’In et non 
la préforme peut s’expliquer par la meilleure qualité métallurgique de la jonction Ag-In par dépôt 
qui est exempte de porosité. Enfin, la jonction avec nanoparticules d’argent a une tenue mécanique 
limitée compte tenu de la structure poreuse de la liaison. Il est à remarquer que la contrainte de 
cisaillement de 28 MPa obtenue avec le dépôt d’argent correspond à la tenue mécanique maximale 
donnée par le fournisseur (30 MPa) (NBETech, 2013). 




                      
 
        
Figure 47 : Analyses de faciès de rupture des assemblages d’inserts en Cu sur substrats en Cu pour la 
jonction TLPB d’Ag-In, (a, b) avec métallisation d’In, (c, d et e) avec préforme d’In. 
 
Figure 48 : Analyses de faciès de rupture des assemblages d’inserts en Cu sur substrats en Cu pour la 
jonction de frittage de nanoparticules d’Ag. 
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2.2.2. Assemblage de puces diamant sur substrats Cu 
Les assemblages de puces diamant non fonctionnelles de dimensions 3×3×0,3 mm sur des 
substrats en Cu de dimensions 30×20×2 mm ont été réalisés avec la brasure AuGe (Figure 49 (a)), 
avec la méthode TLPB d’Ag-In (Figure 49 (b)) et par frittage de nanoparticules d’argent (Figure 
49 (c)). En raison du nombre limité de puces diamants, seules les métallisations présentant les 
meilleures tenues mécaniques lors des précédents essais ont été retenues. Ainsi, seules les 
métallisations Ag ont été utilisées. Les essais de cisaillement sont effectués sur deux éprouvettes 
pour chacune des liaisons.  
La Figure 50 présente les courbes force-déplacement des essais de cisaillement effectués. Les 
liaisons AuGe sur finition Ag et TLPB d’Ag-In avec métallisation d’In montrent des résultats avec 
une faible répétabilité. Seule la liaison de frittage de nanoparticules d’Ag présente des résultats 
avec une bonne répétabilité. Une des causes de ces variations réside dans l’épaisseur très fine des 
puces en diamant (300 µm) qui rend la réalisation des essais de cisaillement délicate. La force 
maximale obtenue atteint une valeur de 30 N, 506 N et 163 N respectivement pour les jonctions 
AuGe sur une finition Ag (Figure 50 (a)), TLPB d’Ag-In avec métallisation d’In (Figure 50 (b)) 
et le frittage de nanoparticules d’Ag (Figure 50 (c)). En termes de résistance mécanique au 
cisaillement (Tableau 9), la contrainte à rupture varie entre 2,5 et 3,5 MPa pour la jonction AuGe 
sur une finition Ag, entre 16 et 56 MPa pour la jonction de TLPB d’Ag-In avec une métallisation 
d’In et entre 17,5 et 18,5 MPa pour la jonction de frittage de nanoparticules d’Ag. Ainsi, les 
assemblages de puces en diamant sur substrats en Cu avec la jonction AuGe sur une finition Ag 
présentent une tenue mécanique très faible par rapport aux deux autres jonctions.   
 
                    
Figure 49 : Assemblages diamant sur substrat cuivre par, (a) brasage d’AuGe sur une finition Ag, (b) 
TLPB d’Ag-In avec une métallisation d’In, (c) frittage de nanoparticules d’Ag sur une finition Ag. 
La Figure 51 permet d’interpréter l’origine de la variété des résultats de cisaillement pour la 
jonction de TLPB d’Ag-In avec métallisation d’In. Ainsi, l’observation par microscopie optique 
montre que le joint de l’éprouvette 2 n’est pas continu sur l’ensemble de la surface de liaison 
possible (Figure 51 (b)).  Le joint de l’éprouvette 1 est quant à lui de présent sur l’ensemble de la 
surface possible (Figure 51 (a)). 
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                            (a)                                  (b)                              (c)
 
Figure 50 : Résultats force-déplacement des essais de cisaillement (V = 1 mm/min et T = 25°C) pour les 
assemblages de puces en diamant sur substrats en Cu, (a) joints AuGe avec une finition Ag, (b) joints de 
TLPB Ag-In avec métallisation d’In, (c) joints de frittage de nanoparticules d’argent. 
                 
Figure 51 : Observation de la liaison Ag-In avec métallisation In par microscope optique « KEYENCE », 
(a) assemblage correspondant au Test 01, (b) assemblage correspondant au Test 02. 
Jonctions AuGe sur finition Ag TLPB Ag-In avec 
métallisation d’In 
Frittage de nano 
Ag 
τrupture (MPa) 3±0,5 36±20 18±0,5 
Tableau 9 : Tenues mécaniques à la rupture en cisaillement des assemblages de puces en diamant sur 
substrats en Cu pour les différentes jonctions. 
Après les essais de cisaillement des observations fractographiques des éprouvettes rompues 
ont été effectuées. Dans le cas de l’assemblage avec la jonction AuGe sur une finition Ag, l’analyse 
de faciès de rupture coté substrat montre la présence de la brasure AuGe recouverte de la 
métallisation Ag du diamant (Figure 52). Les analyses EDX permettent d’observer la présence de 
Ni et de Ti, et à travers ces fines couches (1 µm d’épaisseur chacune), on détecte la couche 
homogène d’Ag d’épaisseur 4 µm. L’analyse EDX du faciès de rupture coté diamant, permet de 
détecter la présence de Ti et de Ni et des traces d’AuGe. La rupture semble donc principalement 
interfaciale. Elle intervient à l’interface des dépôts Ti/Ni/Ag côté puce diamant. 
Pour la liaison de TLPB d’Ag-In avec une métallisation d’In, l’analyse des deux faciès de 
rupture du substrat Cu et de la puce diamant révèle la présence de deux zones distinctes parallèles 
à la direction de sollicitation (Figure 53). L’analyse EDX de la première zone à droite côté substrat 
(correspondant au côté gauche de l’image de la puce), révèle la présence d’argent et d’indium. La 
rupture dans cette zone a donc eu lieu dans la couche d’interdiffusion Ag-In. Par contre, dans 
l’autre zone, la présence de titane et de nickel est observée sur le substrat en cuivre et de carbone 
sur la puce. La rupture a donc très certaine eu lieu à l’interface métallisation de finition/diamant 
dans cette zone. 
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Dans le cas de la liaison par frittage de nanoparticules d’Ag (Figure 54), les observations du 
faciès de rupture ainsi que les analyses associées montrent que la rupture intervient dans un premier 
temps dans le diamant, puis dans l’argent. La rupture du diamant résulte surement d’une sur-
contrainte induite par le poinçon. L’analyse plus précise du faciès de rupture révèle que celle-ci 
s’initie dans un premier temps à l’interface dépôt Ag / nanopâte d’argent, puis se propage dans 
cette dernière. La rupture est mixte, adhésive à l’interface métallisation Ag / nanopâte d’argent 
côté substrat Cu et cohésive dans le joint fritté de nanoparticules d’Ag. 
                    
          
Figure 52 : Analyses de faciès de rupture des assemblages de puces diamant sur substrats en Cu pour la 
jonction AuGe sur une finition Ag. 
                  
                        
Figure 53 : Analyses de faciès de rupture des assemblages de puces en diamant sur substrats en Cu par 
la jonction de TLPB d’Ag-In avec métallisation d’In. 
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Figure 54 : Analyses des faciès de rupture des assemblages de puces diamant sur substrats en Cu pour la 
jonction par frittage de nanoparticules d’Ag. 
2.3. Essais de cyclage passif 
Pour évaluer le comportement thermomécanique des assemblages diamant, des essais de 
cyclage passif sont réalisés pour les trois types de jonctions suivantes : brasure AuGe sur une 
finition argent, TLPB d’Ag-In (avec métallisation d’argent) et frittage de nanoparticules d’argent 
(avec finition argent). Le nombre d’échantillons disponibles pour faire ces essais est très restreint : 
- 4 assemblages pour la jonction AuGe, 
- 6 assemblages pour la jonction de TLPB d’Ag-In 
- 4 assemblages avec la jonction de nanoparticules d’argent frittées. 
Deux types de cycles passifs ont été prévus en fonction des enceintes de cyclage thermique 
disponibles. Le premier correspond à une variation entre -30°C et 180°C, tandis que le deuxième 
cycle varie entre 20°C et 300°C. Dans les deux cas, les évolutions de température se feront sous 
forme de rampes de 10°C/min, la durée totale de cycle est de 2h et le nombre total maximal de 
cycles envisagé est de 300. 
La procédure expérimentale prévoit pour l’ensemble des échantillons : 
- un contrôle initial en microscopie optique et acoustique, 
- un contrôle par scan acoustique tous les 50 cycles pour détecter les endommagements, 
- après rupture, analyse fractographique en microscopie optique et microscopie 
électronique à balayage, 
- pour les échantillons n’ayant pas rompu, des essais mécaniques de caractérisation en 
cisaillement permettront d’évaluer le potentiel restant après 300 cycles. 
Ces essais sont en cours et n’ont pas été pour l’instant entièrement exploités. Un premier 
résultat concerne le fait que l’ensemble des échantillons ont subi les 300 cycles [-30°C ; 180°C] 
sans dommage apparent. Pour le lot cyclé entre [20°C ; 300°C], 150 cycles ont été effectués. 
Quelques ruptures ont été constatées à la première inspection, après 50 cycles. Les essais se 
poursuivent.  
 




Dans ce chapitre, la caractérisation expérimentale des matériaux constituants le packaging du 
composant diamant a été reporté. Nous avons présenté dans un premier temps la réalisation et la 
caractérisation microstructurale des assemblages, puis dans un second temps, la caractérisation 
mécanique des métallisations, des revêtements et des jonctions. 
L’étude des dépôts sur le diamant et sur le cuivre a montré que ceux-ci ne présentent pas des 
défauts qui pourraient entrainer des décohésions. Avant de réaliser les différents assemblages, nous 
avons défini leurs conditions d’élaboration (pour les trois jonctions : brasure AuGe, TLPB Ag-In, 
frittage de nanoparticules d’argent), puis nous avons évalué la mouillabilité de la brasure AuGe 
sur le cuivre revêtu de la bi-couche Ni/Au et de l’indium sur le cuivre revêtu Ag. Cette étude a mis 
en évidence une bonne aptitude des deux brasures à l’étalement sur les surfaces revêtues. La 
caractérisation microstructurale des assemblages réalisés au moyen des trois jonctions, a montré 
la formation de joints continus et de bonne qualité dans le cas de brasure AuGe sur une finition or 
ou argent, mais aussi dans le cas du frittage de nanoparticules d’argent. Pour les assemblages par 
TLPB d’Ag-In, les joints présentent des porosités au centre de la liaison. Elles sont plus 
importantes dans le cas des assemblages avec un préforme d’indium que ceux réalisés avec 
métallisation d’indium. 
La caractérisation des propriétés mécaniques des matériaux constituants les assemblages de 
composant diamant par des essais de nanoindentation a permis de déterminer les valeurs de module 
d’élasticité et de dureté pour chaque couche et de montrer aussi que les joints présentent un 
comportement quasi-plastique à température ambiante. La caractérisation mécanique des 
assemblages par essais de cisaillement à température ambiante a montré que la jonction AuGe sur 
une finition argent présente la meilleure tenue mécanique dans le cas des assemblages d’inserts en 
cuivre sur substrats en cuivre. Par contre, pour les assemblages de puces diamant sur des substrats 
en cuivre, nous avons trouvé que la jonction de TLPB d’Ag-In avec une métallisation d’indium 
présente la meilleure tenue mécanique en cisaillement. Finalement, les analyses fractographiques 
ont montré que la rupture est mixte, elle est cohésive dans le joint et adhésive aux interfaces, pour 
les différentes jonctions excepté dans le cas de la jonction de TLPB d’Ag-In avec métallisation 
d’indium, la rupture est cohésive dans le joint. La finalisation de ces caractérisations concerne 
l’évaluation du comportement thermomécanique en cyclage thermique des assemblages de puces 
diamants sur substrats cuivre. Les essais sont en cours et les configurations présentées seront 
évaluées en simulation au chapitre 4. 
 

 Chapitre 3. Développement d’un outil de caractérisation des 




Les études expérimentales menées sur les assemblages d’électronique de puissance présentées 
au chapitre précédant ont mis en évidence des ruptures interfaciales au sein des jonctions (éléments 
d’apport), du substrat Cu et/ou de l’élément d’apport et de la puce diamant. Ces modes de rupture 
ont pour origine la formation de composés intermétalliques fragiles, la présence de porosités aux 
interfaces ou la faible adhérence de certaines couches de métallisation de finition des surfaces.  
Dans le but d’optimiser le design des packagings haute température, notamment au regard de 
leurs tenues à la fissuration, il n’est plus suffisant de connaitre les propriétés mécaniques de rupture 
des matériaux les composants. En effet, les interfaces sont des lieux privilégiés de l’initiation et 
de la propagation de la rupture dans les packagings et il est donc important de pouvoir les 
modéliser, notamment en ayant recours à des outils de simulations par éléments finis. Pour ces 
derniers, les interfaces sont représentées par des lois cohésives qui permettent d’évaluer l’initiation 
et l’évolution des ruptures interfaciales à l’aide d’une loi de comportement liant l’effort au niveau 
de l’interface à son ouverture. Cependant, les paramètres de ces lois ne sont pas exploitable à partir 
d’essais de caractérisation standards et des essais spécifiques doivent alors être mis en œuvre. 
Nous nous sommes donc intéressés dans cette étude au développement d’un outil de 
caractérisation du comportement de l’endommagement des interfaces des assemblages 
d’électronique de puissance. Les applications concernent la réalisation par brasage d’AuGe, par 
TLPB d’Ag-In, ou par frittage de nanoparticules d’Ag. Cet outil est basé sur l’association d’essais 
de cisaillement simple couplés à une méthode inverse d’identification paramétrique.  
Dans ce chapitre, nous décrivons dans un premier temps différents types de lois de 
comportement des interfaces basées sur les modèles de zone cohésive (CZM). Dans un deuxième 
temps, nous présentons le modèle de comportement choisi, ainsi que sa mise en œuvre avec le 
code de calcul élément finis Abaqus®. Nous validons son utilisation sous un chargement de 
cisaillement. Dans un troisième temps, nous exposons la méthodologie d’identification des 
paramètres d’interfaces jonction/substrat Cu et jonction/puce diamant du modèle CZM choisi. 
Enfin, nous présentons et discutons les résultats obtenus. 
1. Lois de comportement des interfaces : Modèles de zone cohésive (CZM) 
1.1. Définitions et généralités 
Les modèles de zone cohésive peuvent être considérés comme une amélioration de la théorie 
de Griffith (mécanique linéaire de la rupture) quant à son incapacité à décrire d’une part l’initiation 
de fissures en l’absence de fortes singularités géométriques, et d’autre part à prendre en compte la 
présence d’une zone d’élaboration ou « process zone » se développant en amont de la pointe de 
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fissure. Ces modèles cohésifs reposent sur l’hypothèse que la zone d’élaboration peut être décrite 
comme une interface fictive le long de laquelle le champ de déplacement peut admettre des 
discontinuités, tout en continuant à transmettre des efforts. Cette zone, au comportement mixte, 
constitue alors une zone de transition entre le matériau sain et le matériau rompu (Figure 55). 
1.2. Formulations des modèles de zone cohésive 
Les approches des modèles de zone cohésive remontent aux années 1960 avec les travaux de 
Dugdale (Dugdale, 1960) et Barenblatt (Barenblatt, 1962), pour lesquels une zone cohésive est 
introduite afin de remédier au problème de la singularité du champ de contraintes en fond de 
fissure. Hillerborg et al. (Hillerborg et al., 1976) ont ensuite amélioré ces modèles en introduisant 
les concepts d’énergie de rupture	 et de contrainte critique	. L’énergie de rupture , définit 
l’énergie de surface nécessaire pour séparer définitivement les deux lèvres de la fissure en un point 
de l’interface, tandis que la contrainte critique	 représente la valeur maximale de la contrainte 
en pointe de fissure au-delà de laquelle la fissure est supposée se propager. Ces deux paramètres 
pilotent la rupture de l’interface et caractérisent donc sa loi de comportement. Ces lois d’interface, 
encore appelées lois cohésives, sont des relations entre le vecteur contrainte 	et le vecteur saut de 
déplacement  à travers l’interface Γ de la zone cohésive (Figure 55). Elles s’apparentent à des 
relations de comportement surfacique : 
  = 	
, où 
 =  (1) 
De nombreuses lois d’interface sont proposées dans la littérature : elles diffèrent selon la 
nature du matériau considéré (ductile, fragile,…), et le type de chargement envisagé (monotone 
croissant ou cyclique). Nous présenterons dans la suite plusieurs modèles cohésifs parmi les 
modèles les plus utilisés. 
 
Figure 55 : Schéma de principe d’une fissure accompagnée de la zone d’élaboration ou zone cohésive 
(Abaqus, 2013). 
1.2.1. Modèle élastoplastique en mode normal pur 
Dugdale a proposé en 1960 un modèle de zone cohésive simple, basé sur l’expression d’une 
contrainte normale liée à l’ouverture des lèvres de la fissure (équation 2), (Dugdale, 1960). Ce 
modèle à seuil, décrit l’endommagement en mode normal (mode 1), pur et est formulé pour des 
comportements élastoplastiques parfaits. La Figure 56 donne l’évolution de la contrainte cohésive 
normale t, en fonction du saut de déplacement normal	
 du modèle de Dugdale. La contrainte 
cohésive est supposée constante et égale à la valeur maximale de la contrainte cohésive nominale 
normale	, si le saut de déplacement est inférieur ou égal à un déplacement d’ouverture 
critique	δ . Quand le saut de déplacement est supérieur à sa valeur critique, la contrainte cohésive 
devient nulle. 




Figure 56 : Modèle de Dugdale (Dugdale, 1960). 





Dans la même idée de modèle de comportement en mode normal pur, Tvergaard et 
Hutchinson proposent un modèle dit trapézoïdal pour lequel l’augmentation progressive de la 
contrainte normale cohésive s’accompagne d’une variation linéaire de l’ouverture de fissure 
(Figure 57), (Tvergaard and Hutchinson, 1992). De même avant d’atteindre le déplacement 
critique d’ouverture 
	 , une décroissance linéaire de la contrainte cohésive en fonction du 
déplacement est décrite. Le modèle est adapté aux milieux élasto-plastiques dont il rend compte 
des phénomènes de nucléation, croissance et coalescence de micro-vides en pointe de fissure. Le 
processus de rupture est caractérisé par : l’énergie de décohésion de l’interface , la contrainte 




. L’énergie de décohésion  est calculée par la 
relation suivante : 





Figure 57 : Modèle de zone cohésive normal trapézoïdal (Tvergaard and Hutchinson, 1992). 
1.2.2. Modèle élastoplastique en cisaillement pur 
Deux auteurs se sont intéressés  à la description d’un modèle de zone cohésive pour la rupture 
par cisaillement dans les sols (Palmer and Rice, 1973). A partir d’une contrainte tangentielle 
critique !" , un glissement des lèvres de la fissure apparait. La contrainte décroit ensuite avec le 
déplacement tangentiel et tend vers une valeur asymptotique 	!#  (Figure 58). 
 
Figure 58 : Modèle de zone cohésive en cisaillement (Palmer and Rice, 1973). 
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1.2.3. Modèle de zone cohésive pour la rupture en mode mixte  
Postérieurement aux modèles traitant des cas de rupture en mode simple, plusieurs auteurs se 
sont intéressés au cas de la description des zones cohésives sous un chargement de mode mixte. 
Le premier est sans doute Needleman qui a proposé en 1987 un modèle de zone cohésive décrivant 
la propagation de la fissure ductile, en mode mixte, sous chargement quasi-statique (Needleman, 
1987). La loi de comportement lie au travers d’une fonction potentiel Ф	
, 
!, les contraintes 













!, pourra être choisie sous une forme polynomiale (Needleman, 
1987) ou exponentielle (Needleman 1990). Elle permet d’exprimer le couplage entre le saut de 
déplacement normal et tangentiel, ce qui traduit la dépendance de la réponse cohésive par rapport 
aux chargements normaux et des tangentiels. On se trouve bien dans le cas de la propagation d’une 
fissure en mode mixte. La figure 59 montre les réponses normales lorsque 




Figure 59 : Modèle de CZM polynomial (Needleman, 1987, Wen, 2012). 
Le comportement du modèle précédent est réversible et ne permet donc pas de décrire 
certaines observations de propagation. Une évolution a été proposée par Tvergaard pour le rendre 
irréversible en introduisant un mécanisme supplémentaire en mode II (Tvergaard, 1990). Lorsque 
le saut de déplacement dépasse la valeur critique 
!, une fonction de type frottement de Coulomb 
est alors activée. Le fonctionnement de ce mécanisme est illustré par la Figure 60. Ce modèle de 
zone cohésive irréversible a permis de modéliser la décohésion à l’interface fibre-matrice d’un 
matériau composite à matrice métallique.  
 
Figure 60 : Modèle de CZM polynomial irréversible (Tvergaard, 1990). 
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Le modèle de Xu et Needleman, lui aussi basé sur une fonction potentiel de forme 
exponentielle, a été utilisé pour décrire la rupture ductile de matériaux élastiques sollicités sous un 
chargement dynamique (Xu and Needleman, 1994). Le modèle traite la rupture en mode mixte 
dont les réponses normale et tangentielle sont couplées.  
Un autre type de modèle traitant de la propagation en mode mixte concerne ceux qui décrivent 
des évolutions linéaires entre la contrainte et le saut de déplacement. Par exemple, le modèle 
proposé par Camacho et Ortiz prend en compte des lois de fissuration normale et tangentielle 
linéaires, pour modéliser la fissuration sous impacts dans des matériaux fragiles (Camacho and 
Ortiz, 1996). En revanche, les comportements normal et tangentiel sont découplés (équation 5).  
 (  =  	)1 − +,+,-.! = ! 	)1 − ‖+0‖+0- . 1'	
!	 	5	Où,	  et ! représentent respectivement les valeurs maximales des contraintes cohésives 
nominales normales et tangentielles. 
 et 
! sont respectivement les sauts d’ouvertures 
maximales normale et tangentielle, entre les faces supérieure et inférieure de la couche cohésive. 
Les énergies de décohésion normale 	et tangentielle !	sont obtenues en utilisant les 
relations suivantes : 
  =  + ! =  		
 +  	!	
!	 	6	
Le modèle peut s’appliquer non seulement en traction mais aussi en compression. En traction 
l’amorçage de fissure dépend des sauts de déplacements normal et tangentiel, alors qu’en 
compression l’amorçage de fissure dépend uniquement du saut de déplacement tangentiel. 
Enfin, un dernier modèle semble intéressant par la généralité des cas traités et par la simplicité 
des lois mise en œuvre. Ainsi, Zavattieri et Espinosa ont simplifié la loi cohésive proposée par 
Tvergaard et ont introduit un modèle bilinéaire irréversible pour lequel la rupture du matériau 
s’initie lorsqu’un paramètre 6 (équation 7), atteint la valeur 1 (Zavattieri and Espinosa, 2001). 
 6 = 7)+,+,-. + )+0+0-.		 	7	
Ce modèle de zone cohésive bilinéaire est adapté à la description des ruptures quasi-fragiles 
voire fragiles des matériaux élastiques (Figure 61). Il se définit par l’expression suivante : 
 (  =  +,+,- 9:
∗
:∗	9:<=>! = ?	! +0+0- 9:∗:∗	9:<=>	 	8	
Les paramètres ?	et 6∗sont définis par : 
 ? = A0BA,B +,-+0-	 	9								
 et 	6∗ = 6DEF			6 ≤ 6DEF6			6 > 6DEF 	 	10	




Figure 61 : Modèle bilinéaire (Zavattieri and Espinosa, 2001). 
Ce modèle de comportement interfacial a été largement étudié et développé dans la littérature 
par plusieurs chercheurs pour résoudre les problèmes de fissuration ou de délaminage des 
matériaux métalliques sous chargement quasi-statique ou dynamique (Alfano and Crisfield, 2001, 
Camanho and Davila, 2002, Zhang and Paulino, 2005, Song et al., 2006). Campilho et al. ont 
utilisé cette approche pour simuler la résistance des joints assemblés (Campilho et al., 2005). 
L’efficacité du modèle a été validée par la comparaison entre les essais expérimentaux et la 
simulation.  
1.3. Synthèse 
Les études expérimentales réalisées sur les différents assemblages d’électronique de 
puissance par brasage d’AuGe, par TLPB d’Ag-In ou par frittage de nanoparticules d’argent ont 
montré des ruptures quasi-fragiles aux interfaces jonction/substrat Cu et/ou jonction/puce diamant. 
Le modèle de zone cohésive bilinéaire irréversible endommageable développé par Alfano et 
Criesfield (Alfano and Crisfield, 2001) semble adapté à la description de l’initiation et de la 
propagation des fissures quasi-fragiles des interfaces étudiées.  
D’autre part, ce modèle de zone cohésive bilinéaire est souvent utilisé pour la simulation de 
comportement de fissuration interfaciale des matériaux métalliques en raison de sa disponibilité 
dans les codes de calcul utilisés. Il a été largement employé pour caractériser le comportement 
d’endommagement des interfaces brasure/puce et/ou brasure/substrat dans les packagings 
d’électronique de puissance (Ren et al, 2013, Yao and Keer, 2013). Ces études ont montré la bonne 
performance des méthodes de zone cohésive bilinéaire pour décrire l’initiation et la propagation 
des ruptures aux interfaces des assemblages électroniques. Dans la suite de ce chapitre, nous allons 
nous intéresser à l’étude du modèle d’endommagement cohésif bilinéaire irréversible développé 
par Alfano et Criesfield (Alfano and Crisfield, 2001). 
2. Mise en œuvre du modèle de CZM bilinéaire dans un calcul éléments 
finis  
2.1. Implémentation sur le code de calcul Abaqus® 
Les modèles de zone cohésive présentent certains avantages dans la simulation numérique de 
la fissuration, notamment en ce qui concerne la description de l’amorçage des fissures. Elle est ici 
considérée comme une interface entre les éléments volumiques qui respecte la loi de 
comportement cohésive. L’amorçage de la fissuration peut être directement décrit par la réponse 
Chapitre 3. Développement d’un outil de caractérisation des modèles de comportement interfacial 
79 
 
cohésive. Il n’est donc pas nécessaire de recourir à des critères particuliers, ou à l’introduction de 
pré-fissures dans les matériaux. Les modèles de zone cohésive permettent de suivre la propagation 
de la fissure sur un chemin de fissure préétabli. En pratique, on introduit une couche d’éléments 
cohésifs (1 élément dans l’épaisseur), le long du chemin de rupture supposé (Xu and Needleman, 
1994) (Figure 62). Le trajet de fissuration est naturellement déterminé par les champs globaux et 
la réponse des éléments cohésifs. 
 
Figure 62 : Eléments cohésifs à l’interface de deux matériaux (ABAQUS, 2013). 
 
Figure 63 : Réponse typique de la loi de traction-séparation (Alfano and Crisfield, 
2001, ABAQUS, 2013). 
La loi de comportement des éléments cohésifs est généralement décrite en termes de traction-
séparation à l’aide d’une loi de comportement d’ouverture liant l’effort d’interface		à son 
ouverture	
. Différents modèles d’éléments cohésifs sont implantés dans Abaqus®. Le modèle 
utilisé suppose un comportement cohésif bilinéaire irréversible endommageable (Alfano and 
Crisfield, 2001, Camanho and Davila, 2002). Dans ce cas, les éléments cohésifs ont un 
comportement initial élastique linéaire jusqu’à un seuil décrit soit en contrainte soit en énergie. 
Au-delà de ce seuil l’interface se dégrade, ce qui se traduit par une diminution de la raideur de 
l’élément (Figure 63). La méthode des éléments cohésifs est capable de traiter l’amorçage et la 
fissuration sous chargement en mode normal, tangentiel et mixte. 
2.1.1. Comportement élastique linéaire 
Le comportement élastique est décrit par une matrice de comportement qui relie les 
contraintes nominales aux déformations nominales à travers l’interface. Les contraintes nominales 
sont les composantes de la force divisées par la surface élémentaire nominale à chaque point 
d’intégration, alors que les déformations nominales sont les distances de séparation de l’élément 
cohésif divisées par l’épaisseur initiale de l’interface à chaque point d’intégration. 
Dans des problèmes tridimensionnels, le vecteur nominal de la contrainte de traction H se 
décompose en trois composantes,	, I et !, qui représentent respectivement la normale et les 
deux directions de cisaillement relativement à une surface définie. Les séparations correspondantes 
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sont notés par 
, 
I et 
!. En notant J l’épaisseur initiale de l’élément cohésif, les déformations 
nominales sont définies par : 
 K = +,L- ,		KI = +ML- 	et	K! = +0L-	 (11)	
Pour une épaisseur initiale T = 1, les composantes nominales de la déformation deviennent 
les séparations respectives. Le comportement élastique peut alors être décrit par (Alfano and 
Crisfield, 2001, Abaqus 2013) : 
 H = OI! P = Q
R RI R!RI RII RI!R! RI! R!! S O
KKIK! P = TU	 (12)	
avec, K  la matrice de comportement élastique et U le vecteur des déformations nominales. 
2.1.2. Comportement d’endommagement linéaire 
Le code de calcul Abaqus® permet de modéliser l’endommagement progressif dans les 
éléments cohésifs. La combinaison de plusieurs mécanismes d’endommagement agissant 
simultanément sur le même matériau est permise. Chaque loi d’endommagement nécessite de 
définir trois composantes : le critère d’initiation de l’endommagement, la loi d’évolution de 
l’endommagement et le comportement de l’élément (déplacement ou suppression) lorsque l’état 
d’endommagement complet est atteint. 
2.1.2.1. Initiation de l’endommagement 
Le processus de dégradation des éléments cohésifs commence lorsque les contraintes et/ou 
les déformations satisfont certains critères. Plusieurs critères d’initiation sont disponibles, chacun 
possédant sa propre variable de survenue de l’endommagement. Nous présentons en suivant 
quelques critères d’initiation d’endommagement disponible dans le code de calcul. 
Pour établir les critères nous définissons : , I et ! les valeurs maximales de la contrainte 
nominale, respectivement quand la déformation est purement normale à l’interface et purement de 
cisaillement suivant les deux directions dans le plan normal. De même,	K, KI et K! sont les 
déformations correspondantes respectivement à , I et !.  
• Critères de contrainte/déformation nominale maximale 
On suppose ici que l’endommagement débute lorsque l’une des composantes de la contrainte 
nominale ou de la déformation nominale atteint leur valeur maximale respective. Cela se traduit 
par les relations : 
Critère de contrainte nominale maximale :	VWX 〈!,〉!,- , !M!M- , !0!0-[ = 1	 (13)	
Critère de déformation nominale maximale :	VWX 〈\,〉\,- , \M\M- , \0\0-[ = 1	 (14)	
Le symbole 〈 〉 représente la parenthèse de Macaulay qui est utilisée pour signifier qu’un 
état compressif pur de déformation ou de contrainte ne produit pas d’endommagement. Ainsi : 
 〈W〉 = 0			W ≤ 0〈W〉 = W			W > 0		 (15)	
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• Critères quadratiques de contrainte ou de déformation nominale 
Dans ce cas, on suppose que l’endommagement commence quand une fonction quadratique 
d’interaction impliquant les rapports des valeurs de contraintes ou de déformations sur les valeurs 
nominales atteint la valeur 1. Cette relation permet de tenir compte du couplage entre les différents 
modes normaux ou tangentiels de sollicitations. Ce critère est défini comme suit : 
Critère quadratique de contrainte nominale :  ]〈!,〉!,- ^ + ] !M!M-^ +  !0!0-[ = 1 (16) 
Critère quadratique de déformation nominale : ]〈\,〉\,- ^ + ] \M\M-^ +  \0\0-[ = 1 (17) 
Ces critères d’initiation d’endommagement intégrés dans le code de calcul Abaqus® sont 
formulés en contrainte ou en déformation. Cui et al. ont étudié les deux critères d’initiation de 
rupture et ont montré l’importance de l’interaction entre les différents composants de contraintes 
pour causer le délaminage (Cui et al., 1992). Ils ont montré que le critère de type maximal présente 
de moins bons résultats que le critère de type quadratique. Notre choix s’est donc porté sur ce 
dernier. 
2.1.2.2. Evolution de l’endommagement 
La loi d’évolution de l’endommagement décrit le taux de dégradation de la rigidité de 
l’interface une fois le critère de déclenchement atteint. Une variable scalaire d’endommagement _ représente le taux de perte de propriété de l’interface en tenant compte des effets combinés de 
l’ensemble des mécanismes actifs. Sa valeur initiale est nulle et vaut 1 pour un matériau 
effectivement rompu. Le modèle d’évolution de l’endommagement consiste à faire varier _ de 0 
à 1 de façon monotone en fonction des sollicitations, une fois le critère de déclenchement atteint. 
Les composantes de contrainte du modèle de traction-séparation affectées par l’endommagement 
sont décrites par les équations suivantes (Alfano and Crisfield, 2001, Abaqus, 2013) : 
  = (1 − _)`  ` > 0`  'a' ,   I = (1 − _)I` , ! = (1 − _)!`  (18) 
où ` , I` et !` représentent les composantes de contraintes prédites par le comportement 
élastique de traction-séparation pour les déformations sans endommagement.  
Pour décrire le processus d’évolution de l’endommagement, plusieurs lois sont disponibles. 
On peut les classer en fonction du mode de rupture dont elles tiennent compte. 
2.1.2.2.1. Mode de rupture pur 
Une fois le critère d’initiation d’endommagement atteint, la raideur R des éléments cohésifs 
diminue progressivement jusqu’à zéro et la dégradation de l’interface commence à se propager. A 
l’initiation de l’endommagement et dans le cas d’un mode de rupture pur (mode I, II ou III seul), 
les déplacements relatifs sont définis par les expressions suivantes (Alfano and Crisfield, 2001, 
Camanho and Davila, 2002) : 
  
 = !,-c,,   (Vade f) ; 
I = !M-cMM   (Vade ff) ;  
! = !0-c00   (Vade fff) (19) 
Pour décrire l’évolution de l’endommagement des éléments cohésifs dans le cas d’un mode 
pur, il est nécessaire de définir soit le déplacement relatif à la fin de l’endommagement 
h (mode 
I) ou 
Ih (mode II) ou 
!h(mode III), soit l’énergie totale dissipée i  (mode I) ou Ii (mode II) ou 
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!i 	(mode III) dû à l'endommagement. L’énergie dissipée est représentée par l’aire sous la courbe 
de traction-séparation (Figure 63). Les déplacements relatifs à la fin d’endommagement et les 
énergies totales dissipées sont définis par les relations : 
 
h = A,B!,- 			Vade	f			; 	
Ih = AMB!M- 			Vade	ff	; 
!h = A0B!0- 			Vade	fff	 	20	
i = j 	d
+,k 			Vade	f	; 	 	Ii = j I	d
I+Mk 			Vade	ff	; 	!i = j !	d
!+0k 			Vade	fff		21	
Ainsi, le taux d’endommagement _	pour chaque mode de rupture se définit par la relation 
(22) dans le cas de mode de rupture unique (Alfano and Crisfield, 2001, Camanho and Davila, 
2002) . Si la valeur maximale de _ d’un élément cohésif atteint 1, cet élément est supprimé et on 
observe une progression de la fissure. 
 _l = +mkn+m<=>9+m-o+m<=>)+mk9+m-. 		pqer ∶ 	 = t', , u	 	22	
lDEF définit la valeur de déplacement maximale en mode I, II ou III, atteinte au cours du chargement.	
2.1.2.2.2. Mode de rupture mixte 
Pour décrire l’évolution de l’endommagement sous l’effet d’un chargement de mode mixte, 
on introduit un déplacement relatif équivalent 
D (Camanho and Davila, 2002), défini par la 






Le taux d’endommagement _ de l’interface se définit alors par une relation liant un 
déplacement relatif équivalent à rupture 
Dh , au déplacement relatif équivalent maximal admissible 
DDEF (Alfano and Crisfield, 2001, Camanho and Davila, 2002). D est défini selon la relation : 
 _ = +<k n+<<=>9+<- o+<<=>)+<k 9+<- .	 	24	
a - Critère en déplacement 
De par leur définition, les deux composants de déplacement relatif 
D  (à l’initiation de 
l’endommagement) et 
Dh , la loi d’évolution de l’endommagement des éléments cohésifs peut 
s’illustrer comme vu sur la Figure 64 (Alfano and Crisfield, 2001, Camanho and Davila, 2002, 
Scheider, 2009). L’énergie totale dissipée  due à l’endommagement représente l’aire sous la 
courbe de traction-séparation. 
 
Figure 64 : Loi d’évolution d’endommagement (Ren et al., 2013). 
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b - Critère en énergie  
Dans le cas de mode de rupture mixte, la loi d’évolution de l’endommagement peut être 
définie en considérant un critère de rupture de type loi de puissance (Wu and Reuter, 1965, Reeder 
and Crews, 1990) ou loi de Benzeggagh-Kenane (BK) (Benzaggagh and Kenane, 1996).  
• Loi de puissance 
Le critère suppose que l’endommagement dans des conditions de mode mixte est gouverné 
par une interaction de type loi de puissance des énergies nécessaires pour causer la rupture dans 
les différents modes (Wu and Reuter, 1965, Reeder, 1992). La loi est donnée par : 
 )A,A,B. + )AMAMB. + )A0A0B. = 1 (25) 
Avec : ? une constante matériau,  , I e ! les énergies totales correspondant au travail 
effectué par les forces de cohésion dans la direction normale et dans les deux directions 
transverses. i , Ii  e !i sont les énergies critiques amenant la rupture respectivement dans la 
direction normale et dans les deux directions transverses.  
Dans le cas d’une évolution d’endommagement suivant une loi de puissance, le déplacement 
relatif équivalent à la fin d’endommagement est défini par la relation suivante (Alfano and 
Crisfield, 2001, Camanho and Davila, 2002) : 
 
Dh = (noc +<- ) A,B. + )AMB.




!      
 ≤ 0  (26)  avec :  = +M+0+,  (27) 
• Loi de Benzeggagh-Kenane (BK) 
La loi de rupture de BK est particulièrement utilisée quand les énergies critiques pour causer 
la rupture dans les deux directions de cisaillement sont égales, soit Ii = !i . Cette loi de rupture 
est définie par la relation suivante (Benzaggagh and Kenane, 1996) : 
 i + (Ii − i) )AA. = i  (28) 
Avec :  = I + !, L =  +  = i  et  une constante matériau. 
On peut définir dans ce cas, le déplacement relatif équivalent à la fin d’endommagement par 
la relation suivante (Alfano and Crisfield, 2001, Camanho and Davila, 2002) : 
 
Dh = ( c +<- i + (Ii − i) ) 

9.    
 > 0~ 
I + 
!      
 ≤ 0  (29) 
2.2. Cas tests 
Afin de s’assurer de la bonne aptitude de nos outils numériques à modéliser le comportement 
d’une interface, nous avons effectué plusieurs tests mettant en œuvre différents cas de sollicitation. 
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2.2.1. Modèle d’ouverture (mode I) en configuration DBC 
Nous nous intéressons ici à la modélisation 2D d’un essai de rupture en configuration DCB 
sur une éprouvette d’aluminium. Les données utilisées correspondent à l’article d’Alfano (Alfano, 
2006). 
La Figure 65 (a) présente la géométrie de l’éprouvette, le chargement appliqué et les 
conditions aux limites utilisées. La modélisation est réalisée en 2D déformations planes. Le 
maillage est constitué d’éléments de types quadrangle à quatre nœuds pour les substrats et 
d’éléments cohésifs 2D pour les éléments d’interfaces. Plusieurs tailles d’éléments seront évaluées 
(100 µm, 150 µm, 250 µm et 550 µm) pour analyser leur influence sur les résultats. Le 
comportement de l’éprouvette d’aluminium est considéré comme purement élastique.  
Le comportement des éléments d’interfaces est décrit par le modèle de zones cohésives 
bilinéaire. L’initiation de l’endommagement des éléments cohésifs est basée sur le critère 
quadratique de contraintes nominales qui autorise le couplage des différents modes d’ouverture. 
La propagation de l’endommagement des éléments d’interfaces est définie par la loi puissance. 
Les propriétés des matériaux sont présentées dans le Tableau 10. 
(a)  
Matériau Propriétés 
Aluminium E = 70	GPa; 	ν = 0,3  
Elément  
d’interfaces 
K = K = 10	N/mm t = 60	MPa	; 	t = 30	MPa G = 0,5	N/mm	;	G = 1,45	N/mm 
 Tableau 10 : Propriétés du matériau constitutif de 
l’éprouvette DCB (Alfano, 2006). 
(b)  (c)  
Figure 65 : (a) Géométrie et conditions aux limites de l’essai DCB (Dimension en mm) et résultats force-
déplacement des éléments d’interfaces pour différentes tailles des éléments de maillage (b) résultats 
obtenus par Alfano (Alfano, 2006), (c) étude de convergence de notre modèle. 
Le problème majeur dans la mise en œuvre des modèles de zones cohésives dans un modèle 
éléments finis concerne la convergence du schéma numérique. En effet, la convergence de modèle 
numérique de CZM dépend fortement de la taille des éléments cohésifs, des propriétés des 
matériaux du système ainsi que des paramètres matériaux du modèle cohésif utilisé. Lorsque la 
taille de maillage des éléments cohésifs est trop grande, la solution de traction-séparation peut se 
produire, mais on observe des oscillations voir une non convergence dans le comportement force-
déplacement du modèle (Tomar et al., 2004, Alfano, 2006, Turon et al., 2007, Van Hal et al., 
2007). Un maillage très raffiné permet de résoudre le problème des oscillations et de divergence 
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des résultats, mais peut conduire à des temps de calcul excessifs. L’optimisation de la taille du 
maillage nécessite une définition précise de la longueur de la zone cohésive et du nombre minimum 
d’éléments requis (Tomar et al., 2004, Turon et al, 2007). Une étude de convergence est donc 
nécessaire.  
Les Figures 65 (b et c) illustrent pour différents maillages, les résultats d’évolution de la force 
en fonction du déplacement d’ouverture. La taille des éléments influe sur la convergence du 
modèle et le niveau d’effort maximal atteint. Les résultats se stabilisent à partir d’une taille 
d’élément de 250 µm. Les résultats obtenus montrent une très bonne corrélation en comparaison 
avec les résultats d’Alfano. 
2.2.2. Modèle CZM bilinéaire sous chargement de cisaillement 
Pour évaluer le comportement interfacial sous chargement de cisaillement, nous avons 
modélisé un assemblage 2D d’une puce sur un substrat. La géométrie et les conditions aux limites 
sont présentées sur la Figure 70. L’assemblage est composé d’une puce diamant de dimensions 
3×3×0,3 mm brasée sur un substrat cuivre de dimensions 10×10×2 mm par l’alliage de brasure 
eutectique 95,5Sn-3,8Ag-0,7Cu. Le chargement mécanique consiste en un déplacement de 0,1 mm 
appliqué à la puce diamant, dans la direction parallèle au plan de joint. 
Le modèle considéré est isotherme à température ambiante, et quasi statique. Les phénomènes 
viscoplastiques sont ainsi négligés, et un modèle de comportement élastoplastique de type 
Ramberg-Osgood est choisi pour décrire l’alliage de brasure. Ce modèle constitutif décrit 
l’évolution de la déformation en fonction du niveau de contrainte en tenant compte des trois 
paramètres 		W, σ		W et ' (équation (30), (Ramberg and Osgood, 1943). Pour notre 
matériau, les valeurs sont celles données par Tung et al. (Tung and Seungbae, 2011), (Tableau 11).  
 K =  + 0,02 ) -. 	30	
La puce diamant et le substrat cuivre ont un comportement purement élastique. Le 
comportement des éléments cohésifs est décrit par la loi interfaciale de CZM bilinéaire. 
L’initiation de l’endommagement des éléments d’interfaces est basée sur le critère quadratique en 
contrainte. La propagation de l’endommagement interfacial est définie par la loi de Benzeggagh-
Kenane (équation (25)). Les valeurs des paramètres d’interfaces sont issues de la bibliographie 
(Yao and Keer, 2013). Les propriétés des différents matériaux de l’assemblage sont données dans 
le Tableau 11.	
Matériau Propriétés 
Cuivre E = 128	GPa; 	ν = 0,36  
Diamant E = 1000	GPa; 	ν = 0,22 
95,5Sn-3,8Ag-0,7Cu E = 90	GPa; 	ν = 0,37  = 232	W	; ' = 5,4 
Eléments d’interfaces 
E = 96,9	GPa t = 47,5	MPa;	t = t = 56	MPa G = 0,48	N/mm;	G = G = 0,6	 /VV  = 2,28 
Tableau 11 : Propriétés des matériaux de l’assemblage puce diamant modélisé. 




Figure 66 : Modèle éléments finis et conditions aux limites de l’assemblage. 
La Figure 67 présente la valeur de la variable d’endommagement dans les couches cohésives 
pour le chargement appliqué. La première image concerne un niveau de chargement intermédiaire 
t1 (Figure 67 (a)) tandis que la seconde image correspond à la fin du chargement tf (Figure 67 (b)). 
La variation de l’endommagement le long des deux couches d’éléments cohésifs en fin du 
chargement est présentée (Figure 67 (c)). Une observation temporelle des résultats permet de 
constater que la rupture initiale se produit dans la couche inférieure des éléments cohésifs, à 
l’interface brasure/substrat cuivre. Elle se propage ensuite de la gauche vers la droite. 
Pour la couche supérieure des éléments cohésifs, l’endommagement s’est initié dans un 
premier temps à l’extrémité gauche, puis à l’extrémité droite. La propagation s’est effectuée des 
extrémités vers le centre. La courbe de variation de l’endommagement le long des deux couches 
d’éléments cohésifs montre que l’interface brasure/substrat cuivre est totalement endommagée en 
fin de chargement et que l’interface a rompue. Par contre, pour l’interface brasure/puce diamant, 
nous observons qu’il n’y a pas rupture totale des éléments cohésifs et que l’endommagement est 
plus important aux extrémités qu’au centre. Pour cette interface, les éléments cohésifs placés entre 
les abscisses 0,5 mm et 1,4 mm sont très peu endommagés. 
  
 
Figure 67 : Variable d’endommagement SDEG (Scalar Stiffness Degradation) des éléments d’interfaces, 
(a) à t1, (b) à tf, (c) variation le long des deux couches CZM en fin du chargement. 
La courbe d’évolution force-déplacement des éléments cohésifs (Figure 68), montre que le 
déplacement critique lorsque l’endommagement s’est initié atteint une valeur de l’ordre de 1,1 µm. 
La rupture globale se produit pour un déplacement total de 21,6 µm, nous en déduisons que la 
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rupture est lente et que la résistance effective de la surface est importante. Ce cas test nous a permis 
de vérifier l’aptitude de la modélisation à retranscrire d’une manière satisfaisante une 
configuration de dégradation d’interface, proche de celles qui seront étudiées par la suite. 
 
Figure 68 : Evolution de la courbe force-déplacement des éléments d’interfaces de l’assemblage. 
3. Identification des paramètres d’interfaces 
Pour évaluer les paramètres des modèles de comportement cohésif des interfaces de nos 
assemblages, nous avons couplé les essais de caractérisation en cisaillement des jonctions (Cf. 
chapitre 2) à leurs modèles éléments finis (utilisant la technique précédemment présentée) au 
moyen d’un algorithme d’identification paramétrique.  
3.1. Méthodologie générale d’identification 
Pour évaluer les paramètres de la loi de comportement interfaciale, nous avons opté pour une 
procédure d’identification basée sur la résolution du problème inverse en utilisant une méthode de 
recalage paramétrique d’un modèle éléments finis. La méthode adoptée consiste tout d’abord à 
réaliser des essais expérimentaux, puis à simuler ces essais par la méthode des éléments finis en 
utilisant les paramètres inconnus de la loi de comportement pour ajuster la réponse du modèle 
numérique à la réponse issue de l’expérimentation. On définit ainsi une fonction écart ou fonction 
coût correspondant à l’écart entre les réponses numériques et expérimentales que l’on cherchera à 
minimiser à l’aide d’une ou plusieurs méthodes d’optimisation. Les variables du problème 
d’optimisation sont les paramètres numériques de la loi de comportement interfaciale que l’on 
souhaite déterminer. Cette procédure d’identification est résumée par la Figure 69 (Fourcade, 
2013). 
Quatre points importants sont à respecter lors de la mise en place de ce type de 
procédure (Kleinermann, 2000) : 
- mise au point d’une expérience permettant de mettre en évidence le comportement qui sera 
observé lors du procédé que l’on souhaite simuler. Cette expérience doit activer les mêmes 
phénomènes physiques que le problème que l'on désire simuler ultérieurement et/ou le 
même type de chargement mécanique. Le choix de l’expérience réalisée ainsi que des 
grandeurs qui y seront mesurées est très important et influence significativement les 
résultats obtenus.  
- proposition d’un modèle mathématique du phénomène étudié. Ce choix est basé sur des 
résultats expérimentaux et sur les connaissances physiques des phénomènes mis en jeu.  
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- détermination de la valeur numérique à attribuer aux différents paramètres matériels 
présents dans le modèle mathématique choisi. Le but est d'obtenir une bonne concordance 
entre les résultats expérimentaux et ceux de la simulation. Cette étape consiste donc en la 
résolution du problème inverse d'identification paramétrique.  
- validation du modèle précédemment obtenu. La première vérification peut s'effectuer par 
la mesure de l’écart entre les résultats expérimentaux et de simulation. Une validation 
systématique du modèle par comparaison des résultats obtenus lors d'autres expériences 
similaires est indispensable afin de cerner le domaine de validité de ce modèle. 
 
 
Figure 69 : Schéma de principe de l’identification d’un modèle de comportement à partir d’essais de 
cisaillement simple (Fourcade, 2013).  
La mesure de l’écart entre la réponse expérimentale mesurée et la valeur correspondante 
simulée à l’aide du modèle éléments finis se fait au travers de l’écriture de la fonctionnelle coût 
ou fonction objectif donnée par l’équation (40). Elle est souvent définie par la norme euclidienne 
du vecteur écart enXo. 
 ¡nXo = ¢enXo¢ (31) 
Le vecteur écart enXo est construit à partir du vecteur des paramètres à identifier X (équation 
(32)). Pour pouvoir construire ce vecteur écart, les valeurs expérimentales et numériques sont 
ramenées sur une même base de variation.  
 enXo = £W¤nXo, … , Wl¤nXo, … , W¤ nXo¦ (32) 
Où : 
 Wl¤nXo = (§¨ ©m
ª«nFo9©m¬>­©m¬>­      l¨F® ≠ 0l°nXo − l¨F®  l¨F® = 0  (33) l¨F® représente la mesure expérimentale et l°  la mesure simulée par le modèle éléments 
finis. §¨ est un coefficient de pondération de l’essai.  et ± sont des indices qui permettent d’utiliser 
pour une même fonction coût plusieurs essais ou plusieurs mesures différents. 
Le choix de l’algorithme de minimisation de la fonction coût permettant l’identification des 
paramètres de la loi de comportement dépend du type de problème à résoudre. Dans notre cas, 
nous sommes face à un problème fortement non linéaire et il peut être intéressant de mettre en 
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œuvre successivement, l’algorithme exploratoire de Monte-Carlo suivi de l’algorithme de descente 
de Levenberg-Marquard (Fourcade, 2013). En effet, l’algorithme de Monte-Carlo permet 
d’évaluer un jeu initial de paramètres relativement proche du minimum global avant de lancer la 
procédure d’optimisation de Levenberg-Marquard. Ces jeux de paramètres sont tirés au hasard sur 
l’espace de recherche défini, le nombre d’itérations est choisi en fonction du nombre de paramètres 
à évaluer. Il est fixé à 2l où  représente le nombre de paramètres à évaluer. Ensuite, l’algorithme 
de Levenberg-Marquardt est mis en œuvre à partir du vecteur de paramètres minimal obtenu par 
la méthode de Monte-Carlo. Différents critères d’arrêts basés sur la précision et l’évolution des 
résidus sont utilisés pour clore la procédure.  
3.2. Expérience mise en œuvre  
Les expériences utilisées pour l’identification des paramètres d’interfaces de la loi de 
comportement cohésive bilinéaire sont celles décrites dans le chapitre 2. Il s’agit des essais de 
cisaillement simple sur les deux types d’assemblages, ceux d’inserts Cu sur substrats Cu et ceux 
de puces diamants sur substrats Cu. 
Dans les packagings d’électronique de puissance le composant diamant sera assemblé sur un 
substrat céramique métallisé cuivre. Les ruptures peuvent survenir soit à l’interface 
jonction/substrat céramique métallisé, soit à l’interface jonction/puce diamant. Ainsi, les 
assemblages d’inserts Cu sur substrats Cu nous permettront de déterminer les paramètres de 
l’interface entre la jonction (brasure, frittage…) et la métallisation épaisse du substrat céramique, 
tandis que les assemblages de puces diamant sur substrats Cu permettront d’évaluer l’interface 
entre la jonction (brasure, frittage…) et la puce diamant.  
La réalisation des essais de cisaillement décrits au chapitre 2, nous a permis de mesurer des 
niveaux importants de déplacements à rupture. Ces déplacements, de l’ordre de 100 à 1500 µm 
selon la liaison (Figure 47 et 52), sont incompatibles avec les modèles de comportement 
généralement admis. En effet, ces mesures correspondent à un déplacement de traverse, mesures 
qui cumulent les déplacements propres à la déformation de l’assemblage mais aussi ceux induits 
par la rigidité du montage. Afin de pouvoir être utilisés dans la procédure d’identification, il 
faudrait retrancher à ces déplacements, la part correspondant à la rigidité du montage expérimental. 
Devant la difficulté de son évaluation il a été préférable de réaliser des essais spécifiques mettant 
en œuvre une procédure de mesure directe du déplacement réel de cisaillement entre le plot (Cu 
ou diamant) et le substrat en cuivre.  
3.2.1. Mesure fine du déplacement 
La procédure de mesure fine du déplacement de cisaillement consiste à la mise en œuvre de 
la technique de corrélation d’images numériques (DIC) par suivi de marqueurs entre le plot cisaillé 
et un élément de référence du substrat (Fazzini, 2009). Cette technique est une méthode optique 
de mesure sans contact de champs cinématiques 2D. Le système de mesure par corrélation 
d’images est constitué par un capteur CCD (Charge Coupled Device) et un système optique. Le 
schéma de principe du dispositif expérimental est représenté sur la Figure 70.  
Le système de mesure sans contact permet d'enregistrer le déplacement entre les deux 
marqueurs A et B situées respectivement sur la surface plane supérieure de la pièce cisaillée et la 
surface plane supérieure d’un plot de référence. Le plot de référence est placé de telle sorte que les 
points A et B soient dans le plan focal du capteur. Ainsi mise en place, la mesure est insensible au 
déplacement parasite induit par les divers éléments de la machine et la mesure correspond au 
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déplacement réel de cisaillement du plot évalué. Les résultats seront donc utilisés pour 
l'identification des paramètres de la loi de comportement interfaciale. 
 
 
Figure 70 : Schéma de principe de la mesure des déplacements 
réels par corrélation d’images pour les essais de cisaillement. 
3.2.2. Configuration des modèles à étudier 
Pour construire les modèles servant à l’identification des paramètres d’interfaces, il nous faut 
connaitre précisément les configurations physiques des interfaces à étudier, notamment en les 
localisant précisément. A partir des analyses fractographiques réalisées sur les éprouvettes 
rompues sous chargement de cisaillement simple (chapitre 2), nous pouvons accéder à ces 
informations. Le Tableau 12 récapitule les sites de ruptures pour chaque jonction des assemblages. 
 En utilisant les essais effectués avec la mesure fine des déplacements de cisaillement, 
seulement trois configurations sont étudiées pour identifier les paramètres d’interfaces associés. 
Ainsi, pour l’identification des paramètres de CZM de l’interface jonction/substrat Cu, les 
configurations étudiées correspondent aux assemblages inserts Cu/substrats Cu réalisés par 
brasage d’AuGe sur une finition Au et par frittage de nanoparticules d’Ag sur une finition Ag. Par 
contre, pour l’identification des paramètres de l’interface jonction/puce diamant, une seule 
configuration est disponible, elle correspond à l’assemblage puce diamant/substrat Cu par frittage 
de nanoparticules d’Ag sur une finition Ag.  
Les Figures 71 et 72 représentent en détail la nature et les épaisseurs des couches des 
configurations étudiées. Ceci a permis de définir la taille, la position et l’épaisseur de la couche 
d’éléments cohésifs. Pour l’assemblage Cu/Cu réalisé par brasage d’AuGe sur une finition Au 
(Figure 71 (a)), la rupture s’initie à l’interface joint AuGe/métallisation Ni du substrat Cu, puis 
elle se propage vers le joint et vers l’interface AuGe/métallisation Ni de l’insert Cu. La rupture 
aux deux interfaces AuGe/Ni est due à la formation d’intermétalliques fragiles de type NiGe à ces 
interfaces. Pour cet assemblage, la couche CZM sera située à l’interface où l’endommagement 
s’est initié et elle se substituera aux deux couches de métallisations Ni et Au qui représentent une 
épaisseur totale de 7,5 µm. 
Dans le cas de l’assemblage Cu/Cu réalisé par frittage de nanoparticules d’Ag sur une finition 
Ag (Figure 71 (a)), la rupture est cohésive dans le joint et adhésive à l’interface nanoparticules 
d’Ag/métallisation Ag de l’insert Cu. Les analyses effectuées en microscopie électronique à 
balayage et par profilométrie optique sur les joints de nanoparticules d’Ag montrent que le site 
premier correspond bien à l’interface nanoparticules Ag/métallisation Ag de l’insert Cu. La couche 
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CZM sera placée sur cette interface avec une épaisseur de 1 µm. Cette épaisseur correspond à la 
hauteur de la zone microfissurée relevée sur les observations.  
Pour l’assemblage puce diamant/substrat Cu réalisé par frittage de nanoparticules d’Ag sur 
une finition Ag, les ruptures sont cohésives dans le joint et adhésives à l’interface des 
métallisations Ni/Ag du substrat Cu. La couche d’éléments cohésifs sera localisée en lieu et place 
de ces métallisations. L’épaisseur mesurée est de 10 µm. 
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Rupture mixte : cohésive dans 
la brasure et adhésive à 
l’interface AuGe/dépôt Ag de 
l’insert en Cu. 
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Rupture cohésive dans le joint 
et plus précisément à 
l’interface des deux 
métallisations Ag.  
Rupture mixte : cohésive dans 
le joint et adhésive à l’interface 
des métallisations Ti/Ni/Ag de 
la puce diamant. 
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Rupture mixte : cohésive dans 
le joint et adhésive à l’interface 
nano Ag / métallisation Ag de 
l’insert Cu. 
Rupture mixte : cohésive dans 
le joint et adhésive à l’interface 
des métallisations Ni/Ag du 
substrat Cu. 
Tableau 12 : Récapitulatif des analyses fractographiques des différents assemblages réalisés et sollicités 
sous chargement de cisaillement simple. 
Les propriétés mécaniques du diamant, du cuivre et des différentes métallisations 
constitutives des cinq configurations sont issues de la bibliographie et de caractérisations 
antérieures à cette étude. Elles sont présentées dans le Tableau 13. Les propriétés des matériaux 
des couches cohésives et des joints seront étudiées et identifiées au paragraphe 3.2. 
(a)  (b)  
Figure 71 : Multicouche des assemblages inserts Cu / substrats Cu réalisés par, (a) brasage d’AuGe sur 
une finition Au, (b) frittage de nanoparticules d’Ag sur une finition Ag. 




Figure 72 : Multicouche de l’assemblage puce diamant / substrat Cu par frittage de nanoparticules d’Ag 
sur une finition Ag. 
 Diamant Cu Ti Ni Ag Au 
Module d’Young (GPa) 1000 128 116 207 76 77 
Coefficient de poisson 0,22 0,36 0,34 0 ,31 0,37 0,42 
Masse volumique (g/cm3) 3,5 8,85 4,5 8,88 9,3 19,32 
Tableau 13 : Propriétés mécaniques des matériaux constitutifs des assemblages Cu/Cu et C/Cu. 
3.2.3. Résultats expérimentaux 
Les Figures 73 et 74, présentent pour les trois configurations étudiées, les résultats des courbes 
force-déplacement mesurées par le capteur machine et mesurées par suivi de marqueur en 
corrélation d’images numériques. Dans le cas des assemblages Cu/Cu avec l’alliage de brasure 
AuGe sur une finition Au, le comportement force-déplacement réel montre une non linéarité peu 
visible sur le graphe utilisant le déplacement machine (Figure 73 (a)), mais très nette lorsque l’on 
considère le déplacement réel (Figure 73 (b)). Par contre, le joint obtenu par frittage de 
nanoparticules d’Ag montre un comportement linéaire suivi d’une rupture franche quel que soit le 
moyen de mesure du déplacement (Figure 73 (c et d)) et quel que soit le type de joint (Figure 74 
(a ou b)).  
(a)  (b)  
(c)  (d)  
Figure 73 : Courbes force-déplacement pour les assemblages inserts Cu/substrats Cu par, (a, b) AuGe 
sur finition Au, (c, d) frittage de nanoparticules d’Ag sur finition Ag. 
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Le déplacement à rupture réel vaut 136 µm, 61 µm et 10 µm respectivement pour 
l’assemblage Cu/Cu par brasage d’AuGe sur une finition Au, l’assemblage Cu/Cu par frittage de 
nanoparticules d’Ag et les assemblages diamant/Cu par frittage de nanoparticules d’Ag sur une 
finition Ag. Le déplacement machine varie de 0,123 mm à 1,265 mm. 
Le Tableau 14 récapitule les valeurs des déplacements transverse et réel après rupture et la 
force maximale atteinte pour chaque assemblage. Pour les assemblages Cu/Cu par AuGe sur une 
finition Au et par frittage de nanoparticules d’Ag sur une finition Ag, la force maximale appliquée 
atteint respectivement 1050 N et 232 N. Pour l’assemblage diamant/Cu par frittage de 
nanoparticules d’Ag, cette force maximale atteint seulement 164 N. 
Assemblage Jonction uTraverse (mm) uRéel (mm) Fmax (N) 
Cu/Cu AuGe sur finition Au 1,265 0,136 1050 
Nano Ag sur finition Ag 0,190 0,061 232 
C/Cu Nano Ag sur finition Ag 0,123 0,010 164 
Tableau 14 : Résultats des déplacements et forces maximums des assemblages Cu/Cu et C/Cu. 
(a)  (b)  
Figure 74 : Courbes force-déplacement pour les assemblages puce diamant/substrats Cu réalisés par 
frittage de nanoparticules d’Ag sur finition Ag. 
3.3. Le modèle numérique de l’essai 
Dans ce paragraphe, nous définissons le modèle numérique générique utilisé pour 
l’identification des paramètres d’interfaces et étudions des résultats de simulations avec des 
paramètres initiaux pour la loi de comportement cohésive bilinéaire. 
3.3.1. Simulations numériques 
Le modèle éléments finis de l’essai de cisaillement simple utilisé est un modèle 2D réalisé 
avec un code de calcul par éléments finis. La géométrie du modèle dépend du type de 
configuration. Ainsi, les détails des matériaux constitutifs des multicouches des assemblages et 
leurs épaisseurs sont présentés sur les figures 71 et 72. La Figure 75 présente le maillage du modèle 
éléments finis dans le cas d’un assemblage diamant sur Cu par frittage de nanoparticules d’Ag sur 
une finition Ag, qui est aussi représentatif des autres configurations.  
Dans les différents cas d’assemblages, la couche cohésive est maillé en utilisant des éléments 
de type 2D bilinéaire, quadrilatère à 4 nœuds (COH2D4). Conformément à la bibliographie 
(Alfano, 2006), et suite à une étude de convergence, le maillage a été défini comme exposé ci-
après. La longueur des éléments cohésifs est fixée à 80 µm au centre de la couche cohésive. Le 
raffinement augmente vers les bords pour atteindre aux extrémités du joint une taille de 10 µm. 
Conformément à l’étude de Needleman, une seule couche d’éléments cohésifs est utilisée dans 
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l’épaisseur (Needleman and Xu, 1994). Dans les deux zones extrêmes de l’assemblage où se situe 
la connexion entre la puce diamant ou l’insert Cu et le substrat Cu, le maillage est raffiné. La 
jonction, les métallisations, le substrat Cu, l’insert Cu dans le cas des assemblage Cu/Cu et la puce 
diamant dans le cas des assemblages diamant/Cu sont maillés par des éléments de type 2D 
contraintes planes, bilinéaire, quadrilatères à 4 nœuds à intégration réduite (CPS4R). Les couches 
des joints dans les différents assemblages sont discrétisées par 10 éléments dans l’épaisseur, tandis 
que sur la longueur, elles sont discrétisées de la même manière que la couche cohésive.  
 
 
Figure 75 : Modèle éléments finis 2D de l’assemblage C/Cu par frittage de nanoparticules d’Ag et 
conditions aux limites. 
Les comportements des matériaux de la puce diamant, du cuivre et des métallisations sont 
considérés comme purement élastique, leurs propriétés sont données dans le Tableau 13. En raison 
des résultats force-déplacement réel obtenus pour les joints d’AuGe (non linéarité marquée), nous 
avons opté pour comportement élastoplastique à température ambiante. Les joints de 
nanoparticules d’Ag ont à température ambiante, un comportement élastique linéaire. Le 
comportement élastoplastique de la brasure AuGe est décrit par la loi de comportement à 
écrouissage isotrope de Ludwik (Chenal and Driver, 1999). Il s’agit d’un modèle à trois paramètres 
qui lie la contrainte  à la déformation plastique équivalente	K® selon l’équation (34). ¨, R		W 
et ' sont les trois paramètres qui définissent respectivement, la limite élastique, le coefficient de 
Ludwik et le coefficient d’écrouissage. L’identification de ces trois paramètres est décrite dans le 
paragraphe 3.4.1. 
  = ¨ + R. K®	 	34	
La ou les couches d’éléments cohésifs sont définies comme vu précédemment. Seul un mode 
mixte de rupture est considéré (modes I et II). L’initiation d’endommagement est décrite par le 
critère quadratique de contraintes nominales définit par l’équation (16) qui met en évidence le 
couplage des deux modes I et II. L’évolution d’endommagement est décrite par le critère d’énergie 
et elle suit la loi de puissance définie par l’équation (25) dont ? = 1. Le matériau des couches 
CZM est considéré isotrope, les contributions normales et de cisaillement sont identiques. Par 
conséquent, les paramètres caractéristiques du modèle de CZM bilinéaire irréversibles à identifier 
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sont la raideur R		 /VV ou le module d’élasticité ²³, la contrainte nominale maximale de 







Figure 76 : Courbe de réponse d’un élément cohésif et paramètres de définition. 
Le module d’Young  des éléments cohésifs est calculé de manière indépendante à partir des 
matériaux des couches les constituants afin de fournir une déformation élastique équivalente 
(Chaboche et al., 2001). De manière générale, si une couche cohésive est constituée de deux 
matériaux  et  d’épaisseurs respectives e´µ  et e´ , son module d’Young ²³ est défini par 
la relation analytique (35). Le Tableau 15 récapitule les valeurs des modules d’Young des éléments 
cohésifs des trois configurations. Ils sont calculés à partir des propriétés des matériaux constituants 
les couches CZM. Ainsi, seuls les deux paramètres  et i 	restent à identifier pour les interfaces. 
 ²³ = ¶µ 	¶ 		¨¶µ¨¶¨¶ 	¶µ¨¶µ 	¶ 	 	35	
 ·¸¹º	»¼½ 
Joint Assemblage Cu/Cu Assemblage C/Cu 
AuGe sur finition Au 124 - 
Nano Ag sur finition Ag 118 111 
Tableau 15 : Valeurs des modules d’Young i¾´ (GPa) des éléments cohésifs pour chaque assemblage. 
Les conditions aux limites sont identiques pour tous les assemblages. La face inférieure du 
substrat en cuivre est encastrée (Figure 75). L’assemblage est soumis à un chargement de 
cisaillement simple à température ambiante (20°C). Comme sur le dispositif expérimental la face 
sur laquelle est appliquée le déplacement à l’origine du cisaillement est piloté en vitesse. Elle 
correspond à la hauteur de l’insert Cu dans le cas d’un assemblage Cu/Cu et la hauteur de puce 
diamant dans le cas des assemblages diamant/Cu. Le temps de calcul est choisi de telle sorte que 
l’on puisse obtenir une rupture complète de l’assemblage. Pour la détermination des courbes force-
déplacement numériques, la force est récupérée sur la zone d’application du chargement, le 
déplacement est enregistré sur un point de la surface supérieure du plot assemblé. 
3.3.2. Résultats des simulations numériques 
Comme cela a été évoqué, le comportement du système est quasi-statique. Naturellement, un 
solveur utilisant un schéma d’intégration numérique implicite est utilisé pour les simulations. 
Néanmoins, nous avons constaté une grande difficulté à faire converger ce solveur jusqu’à la 
rupture totale de la zone de rupture, notamment lorsque l’énergie de décohésion ¿ est faible, 
c’est-à-dire lorsque la rupture de l’élément cohésif s’apparente à une rupture fragile. Il en résulte 
un inconvénient majeur lors de la procédure d’identification résidant dans le fait qu’il n’est pas 
alors possible de construire entièrement la courbe force-déplacement servant à former le vecteur 
écart du problème (Figure 77 (a)). Pour pallier cet inconvénient, nous avons opté dans le cas de 
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l’identification des comportements interfaciaux, pour l’utilisation d’un solveur avec schéma 
d’intégration numérique explicite (Abaqus Explicit), ces solveurs possédant une grande robustesse 
vis-à-vis des fortes non linéarités. 
La Figure 77 (b) présente la courbe force-déplacement obtenu dans le cas de l’utilisation du 
solveur explicite. Avec le jeu de paramètre présenté le solveur implicite ne permettait la 
construction complète de la courbe.  Outre les temps de calculs importants le solveur explicite 
présente l’inconvénient d’entacher les résultats d’oscillations parasites. Pour les éliminer ou du 
moins les limiter, une procédure de filtrage des résultats a été définie. Le module de filtrage est 
programmé en python, il a été inclus à la procédure d’identification paramétrique.  
(a)  (b)  
(c)  
Figure 77 : Résultats de simulation numérique du comportement d’un assemblage diamant/Cu par 
frittage de nanoparticules d’Ag, (a) courbes force-déplacement dans le cas de l’utilisation d’un solveur 
implicite, (b) courbe force-déplacement dans le cas d’un solveur explicite, (c) distribution des contraintes 
de Von Mises avant rupture de l’assemblage, simulation avec le solveur explicite. 
La Figure 77 (c), illustre les résultats de distributions des contraintes équivalentes de Von 
Mises, dans les différentes couches de l’assemblage étudié, avant la rupture, et dans le cas 
d’utilisation du solveur de calcul explicite. 
3.4. Procédure d’identification mise en œuvre 
Dans ce paragraphe, nous décrivons la procédure d’identification mise au point pour 
l’évaluation des paramètres de comportement des joints (propriétés massiques et d’interfaces), 
ainsi que les modifications effectuées par rapport la méthodologie générale décrite au paragraphe 
3.1. La procédure d’identification réalisée dans les deux cas a été implémentée à l’aide d’un script 
écrit en langage python. 
3.4.1. Identification préliminaire des modèles constitutifs manquants 
Pour pouvoir évaluer les valeurs des paramètres d’interfaces de chaque configuration, un 
travail préliminaire d’identification des propriétés des joints a été nécessaire. Comme mentionné 
précédemment, le comportement élastoplastique des joints AuGe est modélisé par le modèle de 
Ludwik (équation (43)). L’identification des paramètres du modèle (¨, R et ') est réalisée à partir 
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des résultats des essais de cisaillement simple avec la mesure précise du déplacement (Figure 73(b, 
d) et 74(b)). Seul les 80 premiers pourcents de la courbe de chargement ont été pris en compte. Ils 
correspondent à une zone pour laquelle nous sommes quasi certains qu’il est possible de négliger 
les phénomènes d’endommagement amenant la dégradation des interfaces.  
La première phase de la procédure d’identification utilise l’algorithme exploratoire de Monte-
Carlo pour évaluer sur la zone de recherche, des valeurs de paramètres proches de l’optimum 
global. La deuxième phase correspond à la mise en œuvre de l’algorithme de descente de 
Levenberg-Marquardt. Elle permet d’évaluer à partir du point précédent, l’optimum local de la 
fonction objectif. La fonction objectif ¡nXo	utilisée dans les procédures de Monte Carlo et 
Levenberg-Marquardt est définie par la relation (31), avec un vecteur écart enXo construit à partir 
des données suivantes : 
- l’écart normé entre la courbe expérimentale ¨F® et la courbe simulée °  pondéré d’un 
poids §¨, 
- l’écart normé entre la charge maximale expérimentale DEF¨F®  et la charge maximale simulée DEF°  pondéré d’un poids §D. 
Ainsi, pour un vecteur de paramètres à identifier X, le vecteur écart est défini par : 
 enXo = £WnXo, … , WlnXo, … , WnXo, ÀnXo, … , ÀlnXo, … , ÀnXo¦	 	36	
Où : 
 WlnXo = (§¨ ©m
ª«nFo9©m¬>­°m¬>­ 					l¨F® ≠ 0l°nXo − l¨F®		l¨F® = 0	 	 	37	
	 	ÀlnXo = §D ©<=>mª« nFo9©<=>m¬>­©<=>m¬>­ 		 	38	
Les critères de convergence de l’algorithme de Levenberg-Marquardt considère que : 
- la valeur de la fonction objectif est inférieur à 109Á, 	
- la variation de la valeur de la fonction objectif entre deux itérations est inférieure à 109Á.	
3.4.2. Identification des paramètres d’interface 
L’identification des paramètres d’interface s’appuie sur une méthode qui diffère quelque peu 
de celle présentée en 3.1. En effet, le fort couplage des paramètres  et i du modèle cohésif, a 
conduit à l’identification successive, récursive, de ces deux paramètres. 
Les paramètres d’interfaces à évaluer sont la contrainte nominale maximale  et l’énergie 
totale critique de décohésion i. Or, l’énergie totale critique de décohésion i dans le cas d’un 
modèle de zones cohésives bilinéaire (Figure 79) est la somme de l’énergie critique élastique i¨ =
!-	.		+<- =  	!-BÂ¶	 et de l’énergie critique de rupture Ãi = !-	.			+<- 9+<k  . La raideur des éléments 
d’interfaces étant connue (i¾´), l’énergie critique élastique i¨ peut être déterminée une fois  
identifiée. Seule l’énergie critique de rupture Ãi reste inconnue et à déterminer. Nous avons alors 
opté pour l’identification de l’énergie critique de rupture Ãi et de la contrainte nominale maximale . 
L’identification des deux paramètres d’interfaces se fait ainsi selon les étapes décrites 
Figure 78 : 
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 - la première étape consiste à identifier la contrainte nominale maximale de décohésion  
par une séquence enchainant l’algorithme de Monte-Carlo suivi de l’algorithme de 
Levenberg-Marquardt, avec i fixée à deux fois de DEFi , 
 - la deuxième étape consiste à identifier l’énergie de rupture critique Ãi en enchainant ici 
aussi, l’algorithme de Monte-Carlo suivi de l’algorithme de Levenberg-Marquardt en 
utilisant pour 	la valeur obtenue à la première étape, 
 - une fois un premier jeu de paramètres (, Ãi) défini (étapes  et ), la procédure 
d’identification principale découplée est utilisée avec une fonction coût particulière. Cette 
troisième étape, consiste à identifier à nouveau le paramètre , en utilisant seulement 
l’algorithme de Levenberg-Marquardt pour minimiser une fonction composée des 
fonctions ¡nXo et ¡nXo associées à chacun des paramètres. Si l’optimum global est 
atteint, le programme est arrêté. 
 - Si les deux fonctions objectif ¡nXo et/ou  ¡nXo ne sont pas minimisées, le programme de 
calcul passe à une quatrième étape en relançant l’identification du paramètre Ãi, via 
l’algorithme de Levenberg-Marquardt pour minimiser les deux fonctions objectif ¡nXo 
et ¡nXo	et atteindre l’optimum global. 
Si cette quatrième étape n’est pas validée, le programme d’identification actualise les 
valeurs des deux paramètres ( et Ãi) et reboucle vers l’étape , jusqu’à atteindre 
l’optimum global. Le nombre maximal d’itérations est fixé à 10. 
Pour l’identification de la contrainte nominale maximale de décohésion  dans les deux 
étapes 1 et 3, la fonction objectif ¡nXo	utilisée (équation (39)) est calculée en utilisant le vecteur 
écart enXo définie par les relations (40), (41) et (42).  
 ¡nXo = ¢enXo¢	 	39		 enXo = £WnXo, … , WlnXo, … , WnXo¦	 	40	
Où : 
 WlnXo = ÄDEFm° nXo − ÄDEFm¨F® 	 	41	
Avec, ÄDEF¨F®  et ÄDEF°  représentant respectivement, les maxima des valeurs expérimentales et 
numériques des forces. 
Pour l’identification de l’énergie de rupture critique Ãi dans les étapes 2 et 4, le vecteur écart enXo utilisé pour le calcul de la fonction objectif  ¡nXo (équation (50)) est construit à partir de 
l’écart normé entre la mesure expérimentale du déplacement à rupture 
ÃÅ®!¨F®  et la mesure simulée 
du déplacement à rupture 
ÃÅ®!° . 
 ¡nXo = ¢enXo¢	 	42	
Ainsi, le vecteur écart enXo est défini par les relations suivantes : 
 enXo = £?nXo, … , ?lnXo, … , ?nXo¦	 	43	
Où : 
 ?lnXo = 
ÃÅ®!m° nXo − 
ÃÅ®!m¨F® 	 	44		




Figure 78 : Organigramme présentant les différentes étapes de la démarche d’identification 
des deux paramètres du modèle CZM. 
Les bornes de variation des paramètres d’interfaces à identifier sont définies à partir de la 
bibliographie et de l’expérience acquise. Le nombre d’itération pour l’algorithme de Monte-Carlo 
est fixé à 8 (étapes 1 et 2). Pour l’algorithme de Levenberg-Marquardt, nous utilisons les critères 
de convergence suivants :  
- la valeur de la fonction objectif est inférieur à 109Á, 
- l’évolution de la valeur de la fonction objectif entre deux itérations est inférieure à 109Á. 
4. Résultats d’identification et discussions 
L’identification des paramètres est faite en utilisant une station de calcul DELL 64 bits à 8 
processeurs Intel® Xeon® travaillant à une fréquence de 2,13 GHz et utilisant une mémoire de 12 
Go. Le temps de résolution d’un modèle élément fini direct est d’environ une demi-heure. Une 
séquence de calcul prendra quelques heures, tandis que l’identification complète d’un jeu de 
paramètres durera plusieurs jours.   
Dans cette partie, nous étudions tout d’abord les résultats d’identification des paramètres de 
comportement des joints, puis les résultats d’identification des paramètres d’interfaces. 
4.1. Résultats de l’identification des paramètres du comportement des joints 
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L’identification du modèle de Ludwik pour le joint d’AuGe a nécessité 52 itérations, la 
fonction objectif passant d’une valeur de 3,02 à 0,47. 
 Les valeurs initiale et finale de la fonction objectif ainsi que le nombre d’itérations de 
l’algorithme de Levenberg-Marquardt nécessaire pour y parvenir sont présentés dans le Tableau 
16. La valeur initiale de la fonction objectif correspond à l’optimum trouvé en utilisant la méthode 
de Monte-Carlo. Le nombre des itérations de l’algorithme de Monte-Carlo est de 16 itérations et 
la valeur minimale initiale de la fonction objectif est de 3,02. Le nombre d’itérations de Levenberg-
Marquardt nécessaires pour atteindre le critère de convergence est de 52 et la valeur minimale 
finale de la fonction objectif est de 0,47. La Figure 79 (a) illustre l’évolution de la valeur de la 
fonction objectif au cours de la recherche du minimum local. On observe une diminution rapide 
de la valeur durant les 12 premières itérations, puis une évolution moins marquée. Ce changement 
de vitesse d’évolution est dû à l’algorithme de Levenberg-Marquardt qui correspond au début à un 
algorithme de plus grande pente pour tendre vers un algorithme de Gauss-Newton. Les valeurs 
identifiées des paramètres élastoplastiques σÆ, K et n pour l’AuGe sont respectivement 5,05 MPa, 
349,9 MPa et 0,57.  
La Figure 79 (b) présente la comparaison entre la courbe déterminée à partir des paramètres 
du modèle de Ludwik identifiés et la courbe expérimentale de l’essai de cisaillement. On peut 
noter que l’écart entre les deux courbes est faible et que le modèle de Ludwik semble bien adapté 







ÇÈ		ºÉÊ Ë		ºÉÊ Ì 
AuGe 3,02 52 0,47 5,05 349,9 0,57 
Tableau 16 : Résultats des résolutions inverses des problèmes d’identification du modèle de 
comportement élastoplastique d’AuGe à partir de l’essai de cisaillement. 
(a)  (b)  
 Figure 79 : Résultats de l’identification paramétrique du modèle de comportement élastoplastique de 
Ludwik pour l’AuGe, (a) évolution de la valeur de la fonction objectif en fonction du nombre d’itérations, 
(b) courbes force-déplacement issues du modèle de Ludwik identifié et des résultats expérimentaux.  
Le joint de nanoparticules d’Ag a un comportement globalement linéaire à température 
ambiante. Nous avons choisi d’identifier uniquement une raideur élastique pour retranscrire ce 
comportement. Le coefficient de poisson de 0,37 est celui donné par le fournisseur NBETech LLC. 
L’essai expérimental utilisé pour l’identification est celui présenté Figure 73 (d). Pour cette étape, 
nous conservons seulement 80% de la courbe de chargement.  
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Nano Ag 12,8 15 0,13 118 
Tableau 17 : Résultats des résolutions inverses des problèmes d’identification du modèle de 
comportement élastique pure de nanoparticules d’Ag à partir de l’essai de cisaillement. 
(a)  (b)  
Figure 80 : Résultats de l’identification paramétrique du modèle de comportement élastique du joint 
nano-Ag, (a) évolution de la valeur de la fonction objectif en fonction du nombre d’itérations, (b) courbes 
force-déplacement expérimentale et identifiée. 
Le Tableau 17 regroupe les valeurs initiale et finale de la fonction objectif ainsi que le nombre 
d’itérations de l’algorithme de Levenberg-Marquardt nécessaire pour atteindre l’optimum global. 
Le nombre d’itérations de l’algorithme de Monte-Carlo est de 4, la valeur minimale initiale de la 
fonction objectif est de 12,8. Le nombre d’itérations nécessaires de Levenberg-Marquardt pour 
atteindre le critère de convergence est de 15 et la valeur minimale finale de la fonction objectif est 
de 0,13. De même dans ce cas de calcul, l’utilisation de l’algorithme de Levenberg-Marquardt 
permet de réduire rapidement la valeur de la fonction objectif par rapport à sa valeur initiale. 
L’évolution de la valeur de la fonction objectif en fonction du nombre d’itérations pour 
l’algorithme de Levenberg-Marquardt est présentée sur la Figure 80 (a). L’arrêt de la procédure 
est dû à l’activation du critère d’évolution de la fonction coût au cours des itérations. La valeur de 
module d’élasticité identifiée pour le joint de nanoparticules d’Ag est de 118 GPa. 
La Figure 80 (b) montre la comparaison entre la courbe force-déplacement expérimentale de 
l’essai de cisaillement et celle identifiée. L’écart entre les deux courbes est faible. 
4.2.Résultats de l’identification des paramètres d’interfaces 
Le modèle de comportement d’interface à identifier est celui de zones cohésives bilinéaire 
irréversible d’Alfano et Criesfield (Alfano and Crisfield, 2001). Nous identifierons les deux 
paramètres t et GÎ, respectivement la contrainte nominale maximale et l’énergie à rupture 
critique. 
L’identification est menée pour les trois assemblages dont les résultats de caractérisation sont 
donnés Figure 73 (b et d) et Figure 74 (b). Le nombre d’itérations nécessaires à la convergence de 
l’algorithme de Levenberg-Marquardt (étape 3 et 4 du programme d’identification) varie de 3 à 9 
itérations suivant l’assemblage évalué. La valeur optimale atteinte pour de la fonction objectif est 
dans tous les cas assez faible (Tableau 18). Les valeurs identifiées les deux paramètres d’interfaces t et GÎ sont respectivement de 220,9 MPa et 0,212 N/mm pour l’assemblage Cu/Cu avec l’alliage 
d’AuGe, 26,4 MPa et 0,205 N/mm pour l’assemblage Cu/Cu par frittage de nanoparticules d’Ag 
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objectif finale ÏÐ		ºÉÊ ÑÒ¸ 		Ó/ÔÔ Ecart (%) ÕÖ½× ØÙÚÛH 
AuGe (Cu/Cu) 3 0,016 220,9 0,212 7,1 1,6 
Nano Ag (Cu/Cu) 3 0,127 26,4 0,205 12,7 0,14 
Nano Ag (C/Cu) 9 1,55 10-6 22,7 0,038 2,3 1,9 
Tableau 18 : Résultats des résolutions inverses des problèmes d’identification du modèle de 
comportement de CZM bilinéaire des éléments d’interfaces des trois configurations à partir de 
l’essai de cisaillement. 
Les Figures 81 (a, b et c) présentent les courbes force-déplacement expérimentales et tracées 
à partir des paramètres identifiés pour les modèles d’interface. Pour l’assemblage Cu/Cu avec 
l’alliage AuGe, la courbe expérimentale et la courbe numérique sont proches tant que le modèle 
d’endommagement n’est pas activé. Au-delà un déplacement global de l’ordre de 0,105 mm, la 
courbe numérique s’infléchie pour amener finalement une rupture peu franche. L’écart est de 7,1% 
sur la force maximale et de 1,6% sur le déplacement à rupture. La rupture obtenue avec le modèle 
numérique est bien moins soudaine que sur le système expérimental.  
Pour les joints de nanoparticules d’argent frittées, dans les deux cas d’assemblage Cu/Cu ou 
diamant/Cu, nous observons une bonne correspondance entre les courbes numériques et 
expérimentales. L’écart pour le déplacement à rupture est très faible. Il vaut 0,14% et 1,9% 
respectivement pour l’assemblage Cu/Cu et l’assemblage diamant/Cu. L’écart sur le niveau de la 
force maximale à rupture correspond à 12,7% pour l’assemblage Cu/Cu et 2,3% pour l’assemblage 
diamant/Cu. Dans tous les cas, la rupture franche constatée sur les essais est assez bien représentée 
par le modèle numérique. 
(a)  (b)  
(c)  
 
 Figure 81 : Résultats force-déplacement issus du 
modèle d’interfaces de CZM bilinéaire identifié et 
des résultats expérimentaux, (a) assemblage 
Cu/Cu par AuGe sur une finition Au, (b) 
assemblage Cu/Cu par nanoparticules d’Ag sur 
une finition Ag et (c) assemblage diamant/Cu par 
nanoparticules d’Ag sur une finition Ag. 
 




Dans ce chapitre, nous avons présenté le développement d’un outil de caractérisation des 
comportements d’interfaces basé sur la résolution d’un problème inverse par identification 
paramétrique. Le modèle d’interfaces est celui de zones cohésives bilinéaire présenté par Alfano 
et Criesfield (Alfano and Criesfield, 2001). Ce modèle permet d’évaluer l’initiation et l’évolution 
des ruptures aux interfaces jonction/puce diamant et jonction/substrat céramique métallisé à l’aide 
d’une loi de comportement d’ouverture liant l’effort d’interface à son ouverture. 
La mise en œuvre de la procédure a tout d’abord nécessité de revoir et d’adapter la procédure 
de mesure des déplacements sur les essais de caractérisation des joints sollicités en cisaillement. 
La procédure d’identification a elle aussi dû être adaptée pour limiter les phénomènes 
d’oscillations limitant la convergence du problème.  
Les paramètres du modèle d’interface ont ensuite été identifiés pour trois assemblages 
distincts : l’assemblage Cu/Cu par AuGe et par frittage de nanoparticules d’Ag et l’assemblage 
diamant/Cu par frittage de nanoparticules d’Ag. Une assez bonne corrélation est obtenue entre les 
courbes expérimentales et les réponses de simulations numériques pour les deux assemblages 
Cu/Cu et diamant/Cu par le frittage de nanoparticules d’Ag. Pour l’assemblage Cu/Cu par l’alliage 
de brasure d’AuGe, la concordance modèle/expérimentation n’est pas aussi bonne. 
L’objectif de cette thèse est l’optimisation des packagings haute température, notamment en 
ce qui concerne la tenue de ceux-ci face au cyclage thermique auquel ils seront soumis au cours 
de leur cycle de vie. Dans le chapitre suivant, les modèles de comportement identifiés vont pouvoir 
être mis en œuvre pour simuler le comportement de packagings de puissance soumis à des 
chargements thermomécaniques cycliques et étudier en particulier la cohésion des interfaces qui 
les constituent. 






Les composants d’électronique de puissance sont en général sollicités sous différentes 
conditions de chargement thermique parmi lesquelles on trouve, le cyclage passif et le cyclage 
actif qui représentent des cas de qualification des assemblages. Le cyclage thermique est à l’origine 
de dilatations séquentielles et simultanées des constituants des modules de puissance, dilatations 
qui induisent des chargements thermomécaniques, amenant des contraintes de cisaillement et/ou 
de flexion. Dans des cas extrêmes, ces contraintes peuvent conduire au délaminage des couches 
de métallisation, à la fissuration des substrats ou des connexions des puces, voire de la puce même. 
Ce chapitre concerne la simulation numérique du comportement thermomécanique en cyclage 
passif d’un assemblage électronique d’un composant diamant.  
La première configuration étudiée est celle mise en œuvre au cours d’essais de cyclage 
thermique évoqués en fin de chapitre 2. Il s’agit d’un système constitué d’un composant diamant 
assemblé à une plaque de cuivre (substrat). La seconde configuration simulée, correspond à celle 
d’une jonction de puce montée en vue d’un refroidissement double face entre deux substrats en 
céramique métallisés. Ce sera la jonction mise en œuvre sur le prototype final du projet 
Diamonix 2. Dans ces modèles, nous mettons en œuvre les modèles de défaillance interfaciale 
choisis et identifiés au cours du chapitre précédent. Les modèles de comportement 
thermomécanique du joint, des métallisations et du substrat céramique sont issus pour partie de la 
bibliographie.  
1. Simulation du cyclage passif d’un assemblage élémentaire 
1.1. Modèles de comportement et données matériaux 
Il existe dans la littérature de nombreuses lois de comportement avec des niveaux de 
raffinement et des aptitudes diverses. Un matériau donné peut être modélisé par une ou plusieurs 
de ces lois, selon le domaine et la nature des sollicitations auxquelles il est soumis. Le choix d'un 
modèle particulier doit être fait de sorte qu'il reste le plus simple possible, tout en étant capable de 
représenter l'état du matériau sur son domaine de sollicitation, afin d'assurer la qualité, la 
pertinence et l'exploitabilité des résultats de simulation. Dans le cadre de cette étude, le choix des 
lois de comportement a été réalisé en tenant compte, dans la limite des possibilités, de la nature 
des sollicitations auxquelles sont soumis les matériaux concernés.  
1.1.1. Observations sur les matériaux du packaging du composant diamant 
L’architecture du packaging haute température du composant diamant est présentée sur la 
Figure 15 du chapitre 1. Les solutions retenues en termes de choix de matériaux pour ce packaging 
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sont récapitulés dans le Tableau 19, pour les différentes pièces qu'elles sont susceptibles de 
contenir. Les modèles de comportement utilisés pour chacune de ces pièces doivent avoir la 
capacité de rendre compte du comportement global des assemblages observés tout au long de leurs 
périodes de service. En se basant sur les propriétés physiques de ces matériaux, leurs domaines de 
sollicitation et de l'analyse des défaillances (rupture des puces et des substrats avec écrouissage 
des métallisations, délaminage des couches intermétalliques, fatigue des joints), des classes de 
comportement ont été attribuées à ces différentes pièces : 
- Les puces et les substrats céramiques ont des comportements thermoélastiques avec rupture 
brutale sans déformation permanente. Ils sont thermoélastiques linéaires fragiles. 
- Les métallisations en cuivre peuvent plastifier de façon importante consécutivement au 
cyclage mécanique induit par les dilatations différentielles. Leur comportement est 
thermoélasto-plastique. 
- Les jonctions obtenues par brasage, frittage ou autre procédé, sont soumises à des 
températures de fonctionnement très élevées (>300°C). Le ratio température de fusion sur 
température de service élevé, impose l’utilisation de modèles thermoélasto-viscoplastiques 
à même de rendre compte des phénomènes élastique, plastique et viscoplastique. 
- Les interfaces brasure/puce et brasure/substrat céramique sont des zones de faiblesses 
potentielles qui seront modélisées au moyen de modèles cohésifs élastiques 
endommageables. 
Les assemblages du composant diamant étant soumis à des chargements cycliques, les lois de 
comportement ci-dessus devront de préférence être capables de rendre compte des principaux 
phénomènes en jeu. Nous ferons de plus l'hypothèse que ces matériaux sont isotropes, d'un point 
de vue mécanique et thermique. 
Pièces Matériaux 
Connexion haute température Frittage de nanoparticules d’argent 
Substrat céramique Si3N4 
Métallisations épaisses Cu 
Revêtements des puces diamant Ti/Ni/Ag 
Revêtements des substrats céramiques Ni/Ag 
Tableau 19 : Récapitulatif des matériaux employés dans les assemblages. 
1.1.2. Lois de comportement des matériaux thermoélastiques  
Un modèle de thermoélasticité linéaire isotrope sera employé pour la modélisation du 
comportement des puces et des substrats céramiques. Ce comportement nécessite de pouvoir se 
placer dans l’hypothèse des petites déformations. L’ensemble des variables du modèle	est 
entièrement déterminé par la connaissance de la température	J et du tenseur des déformations Kl¤.  
Si	J est la température de référence d’un élément de volume d’un matériau élastique donné, 
et	J sa température à un instant suivant, on définit l’écart de température	Ü = J − J. Le 
comportement thermoélastique est décrit, par la relation liant la déformation Kl¤ aux contraintes l¤ et à l’écart de température Ü de la façon suivante : 
 Kl¤ − Kl¤ = Ý l¤ − Ý Þnl¤o. fl¤ + ?	. Ü	. fl¤ 	 	45	
Où, Kl¤ 	correspond à la déformation dans l’état de contrainte nulle et pour un écart de 
température nul par rapport à la configuration de référence. On observe trois paramètres 
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dépendants de la température : le module d'élasticité , le coefficient de Poisson ß, et le coefficient 
de dilatation thermique	?. 
Pour nos matériaux, la valeur de ces paramètres est issue de données bibliographiques et 
de données de fournisseurs. Le  Tableau 20 récapitule les propriétés thermoélastiques de la puce 
diamant et du substrat céramique Si3N4. 
 
 Propriétés Diamant Si3N4 
Module d’Young E (GPa) 1000 310 
Coefficient de poisson ν 0,22 0,27 
Conductivité thermique λ (W.m-1.K-1) 1600 60 
Masse volumique ρ (Kg.m-3) 3500 3290 
Chaleur spécifique C (J.Kg-1.K-1) 640 800 
Coefficient de dilatation thermique α (µm.m-1.K-1) 2 3,3 
Tableau 20: Propriétés physiques des matériaux thermoélastiques à 
température ambiante (Zéanh, 2009, Msolli, 2011). 
1.1.3. Lois de comportement thermo-élastoplastique des métallisations 
Pour traduire le comportement élastoplastique des métallisations des substrats céramiques 
nous avons choisi un modèle thermo-élastoplastique permettant de rendre compte d’un 
comportement à écrouissage combiné isotrope et cinématique. Il permet de décrire les effets 
Bauschinger, de rochet et le durcissement du matériau pour un chargement quelconque. Le choix 
s’est porté sur le modèle de Chaboche à écrouissages isotrope et cinématique non-linéaires 
combinés (Lemaître and Chaboche, 1985). 
Ce modèle est basé sur une formulation thermodynamique et la loi d’écoulement est obtenue 
à partir d’un potentiel de dissipation. La fonction de charge basée sur le critère de Von Mises est 
formulée suivant l’équation 46 : 	 à = ¡nl¤ − ál¤o − â − ã	 	46	
Où :  ¡ est le second invariant homogène donné par ¡nl¤o = 7 	l¤ä ∶ 	 l¤ä  , l¤ä  étant le 
déviateur de l¤, â décrit la partie isotrope de l’écrouissage, ál¤ est une variable tensorielle permettant de décrire l’écrouissage cinématique,  ã	est la limite d'élasticité initiale en traction. 
 
Des formes explicites de â et X permettent de décrire le comportement du matériau. Les lois 
d’évolution choisi correspondent aux équations (47) et (48), respectivement pour l’écrouissage 
isotrope et cinématique : 	 dâ = À	å − â	dæ	 	47	
 Avec, å  une constante dont la valeur asymptotique correspond au régime cyclique stabilisé, 
et À un second paramètre rendant compte de la vitesse de stabilisation. La valeur initiale de â est 
analogue à la limite d'élasticité du matériau â	0 = ã. Pour la partie cinématique, la relation est : 
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 dál¤ =  	ç	. dKl¤® − èál¤	. dæ	 	48	
Avec, ç et è	deux coefficients caractéristiques du matériau, traduisant respectivement son 
durcissement et son adoucissement cyclique. Le tenseur ál¤ est généralement supposé nul dans 
l'état initial. 
Le Tableau 21 présente les propriétés physiques retenues pour le cuivre. Pour ce matériau, les 
paramètres du modèle élastoplastique de Chaboche sont exposés Tableau 22. 
 
λ (W.m-1.K-1) ρ (Kg.m-3) C (J.Kg-1.K-1) α (µm.m-1.K-1) 
398 8850 380 17,3 
Tableau 21 : Propriétés physiques des métallisations en cuivres (données fabricant). 
Í	ÑÉÊ é Çê	ºÉÊ ë	ºÉÊ ì ¸	ºÉÊ í 
130,9 0,36 102 98 45,28 877 5,05 
Tableau 22 : Paramètres d’élastoplasticité du modèle de Chaboche pour les 
métallisations en cuivre (Zéanh, 2009). 
1.1.4. Lois de comportement thermo-viscoplastique des brasures 
Lorsque les niveaux de température sont élevés comparativement à la température de fusion 
des matériaux, ces derniers vont être le siège de phénomènes de fluage et/ou de relaxation. 
L’utilisation d’un modèle de comportement viscoplastique est alors nécessaire à la description du 
comportement du matériau.  
Le modèle d’Anand est parmi les modèles de comportements viscoplastiques unifiés, un des plus 
connu. Il a été proposé dans une première forme en 1982 (Anand, 1985), puis une évolution a été 
exposée en 1989 par Brown et al. (Brown et al., 1989). Une forme modifiée de ce modèle a été 
mise en œuvre avec succès pour la modélisation du comportement des brasures (Adams, 1986, 
Wilde et al., 2000, Wang et al, 2001). C’est cette dernière que nous avons adoptée. 
Le modèle d’Anand est un modèle viscoplastique unifié, uniaxial et isotrope. Il permet de 
représenter à la fois le fluage primaire, le fluage secondaire et l'écrouissage du matériau. En 
revanche, les chargements multiaxiaux, l’écrouissage cinématique et l’effet Bauschinger ne 
peuvent pas être pris en compte. Comme la plupart des modèles viscoplastiques unifiés, il possède 
une loi d’écoulement et une loi d’évolution d’une variable interne. Le modèle ne présente pas de 
critère d’écoulement, ou fonction seuil. La plastification du matériau se fait dès l’application de la 
charge, ce qui est d’après Lubliner plus proche de la réalité de l’évolution de la microstructure du 
matériau (Lubliner, 1998).  
La loi d’écoulement décrit l’évolution de la vitesse de déformation inélastique Kîl en fonction 
de la contrainte et d’une variable interne selon l’équation suivante : 
 Kîl = p exp )− ñòóL. ô'ℎ )ö I.÷/D		 	49	
Dans le cas où la vitesse de déformation plastique est constante, le rapport r =  ⁄  est 
constant et inférieur à 1. , exprimé en Pascal, correspond à la variable interne représentant la 
résistance isotrope moyenne à l'écoulement plastique. V est un paramètre qui décrit la sensibilité 
à la vitesse de déformation. ö est un multiplicateur de contraintes. Le terme	p exp	−å âAJ⁄ 	est 
un terme d’activation thermique d’Arrhenius utilisé pour décrire la dépendance du comportement 
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à la température. p		er9 est le facteur pré exponentiel, âA	est la constante des gaz parfaits âA =8,314	J/	K	.Vol	et J	est la température en Kelvin. Avec l’emploi de la fonction sinus 
hyperbolique, ce modèle permet une meilleure approximation du fluage secondaire à la fois pour 
les faibles et les fortes contraintes, avec une stabilité numérique liée à l’absence d’un domaine 
d’élasticité. 
La loi d’évolution associée au modèle, pilote la variable interne . Cette dernière est 
intrinsèquement liée à la contrainte 	et à la vitesse de déformation inélastique	Kîl. Elle s’exprime 
sous la forme suivante :  
 î = ôℎ ü1 − II∗üE 1'	1 − II∗÷ Kîl	;	W > 1	 	50	
Avec : 
 ∗ = ̂. ô\î m,	þ . eXæ )− ñòóL.÷	 	51	
Où	ℎ		W est une constante d’écrouissage ou d’adoucissement, W	la sensibilité de la vitesse 
de déformation à l'écrouissage ou à l'adoucissement, 	∗		W	la valeur de saturation de			W, ̂		W	est le coefficient et	'	la sensibilité à la vitesse de déformation de la valeur de saturation	∗. 
La résistance initiale à la déformation plastique est			W. 
Les valeurs des paramètres du modèle d’Anand pour la jonction de nanoparticules d’argent 
frittées sont issues des travaux de Yu et al. et de Chen et al. (Yu et al, 2009, Chen et al, 2013). 
Elles sont exposées dans le Tableau 26. Les propriétés physiques sont regroupées dans le 
Tableau 24. 
 
Jonction A (s-1) Q/R  m N ξ ŝ (MPa) h0 (MPa) s0 (MPa) a 
Nano Ag 9,81 5706,3 0,6572 0,00326 12 101,7 14600 2,93 1 
Tableau 23 : Paramètres du modèle d'Anand pour une nano pâte d’argent frittée (Chen et al, 2013). 
Jonction E (MPa) ν λ (W/m.K) ρ (Kg/m3) C (J/Kg.K) α (µm/m.K) 
Nano Ag 10000 0,37 240 8000 234 19,6 
Tableau 24 : Propriétés physiques de la nano pâte d’argent frittée (Yu et al, 2009, Chen et al, 2013). 
1.1.5. Lois de comportement des interfaces  
Comme exposé dans le précédent chapitre, les interfaces jonction/puce et jonction/substrat 
céramique seront modélisées par un modèle de zone cohésive bilinéaire d’Alfano et Crisfield 
(Alfano et Crisfield, 2001). Nous utilisons en outre le critère quadratique de contraintes nominales 
pour décrire l’initiation de l’endommagement interfacial. Ce modèle de comportement interfacial 
est détaillé dans le paragraphe 2 du chapitre 3.  
Les résultats d’identification des deux interfaces dans le cas d’un assemblage par frittage de 
nanoparticules d’Ag sont donnés dans les deux tableaux 20 et 21 du chapitre précédent. Ainsi, 
nous avons eu t = 26,4	W et i = 0,208	 /VV pour l’interface nanoparticules 
d’Ag/métallisation Cu et t = 22,7	W et i = 0,0403	 /VV pour l’interface nanoparticules 
d’Ag/diamant. Les valeurs de module d’élasticité de chaque interface sont définies dans le Tableau 
15 du chapitre 3 et il est de l’ordre de 118 GPa et 111 GPa respectivement pour les interfaces 
nanoparticules d’Ag/métallisation Cu et nanoparticules d’Ag/diamant. 
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1.2. Simulation du comportement thermomécanique d’un assemblage de puce diamant 
Dans cette partie, nous étudions le comportement thermomécanique en cyclage passif de 
l’assemblage de la puce diamant sur un substrat en cuivre. Il s’agit de l’une des configurations 
étudiées aux chapitres 2 et 3. 
1.2.1. Présentation des données modèle de l’assemblage élémentaire 
Le modèle est constitué d’un assemblage sandwich d’un composant diamant de dimensions 
3×3×0,5 mm sur un substrat cuivre de dimensions 30×20×2 mm. La liaison puce substrat est 
réalisée par frittage de nanoparticules d’argent. L’épaisseur du joint est de 100 µm. Les interfaces 
précédemment identifiées seront modélisées par une couche d’éléments cohésifs d’épaisseur 
10 µm pour celle proche du substrat en cuivre, et 0,4 µm pour celle située à l’interface des 
nanoparticules d’Ag et de la puce diamant.  
L’assemblage est symétrique et on ne considèrera donc pour ce modèle, que la moitié du 
montage. D’autre part, afin de limiter les temps de calcul nous utiliserons une hypothèse de 
contraintes planes et travaillerons donc en deux dimensions. 
 
Figure 82 : Modèle éléments finis 2D de l’assemblage sandwich du composant diamant 
assemblé à un substrat cuivre par frittage de nanoparticules d’argent. 
La Figure 82 présente le modèle éléments finis 2D de l’assemblage et les conditions aux 
limites. Le joint, la puce diamant et le substrat Cu sont tous maillés par des éléments 2D contraintes 
planes bilinéaires, quadrilatères à 4 nœuds à intégration pleine (CPS4). La couche cohésive est 
maillée en utilisant des éléments cohésifs 2D bilinéaires, quadrilatères à 4 nœuds (COH2D4). Pour 
limiter la taille du modèle tout en conservant une finesse de maillage suffisante dans les zones 
d’intérêts, nous avons choisi de ne pas conserver la continuité de la grille entre les composants. 
Puce diamant 











Arrêt en y 
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Ainsi, les pièces sont maillées séparément, puis liées par des couplages de degrés de libertés ou 
équations de liaisons, liants entre elles les variables cinématiques des zones frontalières. La taille 
des éléments du joint et des éléments cohésifs est de 5µm. Une étude spécifique a été conduite 
pour s’assurer du bon comportement du modèle par rapport à une construction plus usuelle avec 
continuité du maillage.  
Le comportement des matériaux constituants l’assemblage et les valeurs de ses propriétés 
thermomécaniques sont définies dans le paragraphe précédent. 
L’assemblage est sollicité en cyclage thermique de différentes amplitudes (Figure 83 (a)). La 
phase de densification du joint est modélisée par un passage de 275°C à l’ambiante (point B, 
Figure 83 (b)). Un temps de maintien de 380 min à cette température est observé (point C) afin de 
laisser les contraintes se relaxer comme c’est le cas dans le cycle de vie réel des packagings. 
Ensuite, démarre le cyclage proprement dit, chaque période dure 2h, des rampes de monté et 
descente en température à 20°C/min sont respectées (Figure 83 (b)). La simulation a concerné 
quinze cycles au plus. Trois différentes amplitudes de température ont été utilisées : les deux 
premières correspondent aux cycles mis en œuvre lors de l’étude expérimentale, soit [-30°C ; 
180°C] et [20°C ; 300°C], (Cf. chapitre 2) et la dernière amplitude variant de -50°C à 300°C, 
définie dans le cahier des charges du projet. 
 
 
Nom Cycle Température (°C) 
mod_1 -50 ; 300 
mod_2 -30 ; 180 
mod_3 20 ; 300 
(a)  (b)  
Figure 83 : Profil de température appliqué à l’assemblage pour la simulation du cyclage passif, (a) les 
différentes valeurs d’amplitude, (b) exemple du profil mod_3, les différentes lettres A, B, C, D, E, 
permettent de se situer par rapport au profil. 
1.2.2. Simulation du comportement thermomécanique de l’assemblage 
Nous pouvons tout d’abord remarquer que, quel que soit le cycle étudié, la phase d’élaboration 
puis de relaxation qui induit les contraintes initiales dans l’assemblage reste la même. Elle 
représente la succession des point A, B et C sur le graphe figure 83 (b). Le comportement durant 
cette phase sera tout d’abord exposé, avant de décrire le comportement au cours de la suite du 
chargement (points E et au-delà), pour chacun des types de cycle. 
1.2.2.1. Comportement global 
La Figure 84 présente la distribution de la contrainte équivalente de Von Mises dans 
l’assemblage puce diamant/substrat cuivre suite à l’étape d’élaboration, après le passage de 275°C 
à 20°C (point B) et après la phase de maintien à température ambiante (point C). Comme nous 
pouvions nous y attendre, la distribution des contraintes observée au cours de cette portion de cycle 
(trajet A, B, C) reste la même (Figure 84). La contrainte est maximale dans la puce diamant, 
matériau de plus forte rigidité. La contrainte équivalente de Von Mises atteint en fin de 
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refroidissement (point B) une valeur de 153 MPa. Après l’étape de maintien à cette même 
température (Au point C), il y a relaxation de l’assemblage et la contrainte équivalente de Von 
Mises vaut alors environ 48 MPa. 
(a)  (b)  
Figure 84 : Cartographies de la répartition de la contrainte équivalente de Von Mises dans l’assemblage 
puce diamant/substrat Cu, (a) après élaboration (point B), (b) après la phase de maintien en température 
(point C). 




Figure 85 : Cartographies de la contrainte 
équivalente de Von Mises dans l’assemblage, après 
la descente au palier froid (point E), (a) cycle 
mod_1, (b) cycle mod_2 et (c) cycle mod_3. 
 
Dans le substrat de cuivre, au cours des mêmes phases, la contrainte équivalente de Von Mises 
passera de 55 à 12 MPa, ce maximum étant localisé au centre du substrat, sous la puce. Le 
chargement au centre correspond à une contrainte de traction dans la direction X, tandis qu’au 
niveau de l’extrémité de la jonction avec la puce on retrouve une contrainte de cisaillement.  
Au cours de la remontée en température de l’assemblage (300°C pour les cycles mod_1 et 3, 
180°C pour mod_2), les contraintes vont décroitre puisque l’on retourne à la configuration initiale 
du système. Au début du palier à haute température un niveau de contrainte est tout de même 
présent, mais en fin de palier, au point D, les phénomènes visqueux ont permis une quasi 
suppression des contraintes.  
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Ensuite, au passage à la plus basse température (point E, Figure 85), les contraintes 
augmentent à nouveau. Le maximum de la contrainte équivalente de Von Mises est à nouveau 
situé dans la puce. Sa valeur atteint 166 MPa, 129 MPa et 180 MPa respectivement pour les cycles 
1, 2, et 3. Le fait que nous n’ayons pas la plus forte valeur de contrainte pour la plus grande 
variation de température a pour origine, que pour le chargement mod_1, des interfaces se sont 
endommagées et ne peuvent donc plus transmettre d’effort. 
1.2.2.2. Comportement des interfaces 
Examinons les résultats se rapportant aux deux couches d’éléments cohésifs localisées aux 
interfaces jonction/substrat cuivre et jonction/puce. Tout d’abord, un simple examen du maillage 
déformé permet d’observer la progression d’une fissure au niveau de l’interface nano particules 
d’Ag / puce diamant (Figure 86). Le tracé en fin de cycle de la variable d’endommagement 
(SDEG12), montre que l’interface nanoparticules d’Ag/Cu (CZM_bas) est très peu endommagée, 
tandis que l’interface nanoparticules d’Ag/diamant est totalement endommagée sur plus de 80% 
de sa longueur (Figure 87).  
 
Figure 86 : Allure de la déformée de l’assemblage après 15 cycles, visualisation de 
l’ouverture de la fissure à l’interface joint / puce. 
 
Figure 87 : Etat en fin de cyclage de la variable d’endommagement (SDEG) pour les 
deux interfaces et pour le cycle mod_1. 
Le relevé de la progression au cours du temps de la longueur endommagée permet de 
visualiser la dynamique du phénomène (Figure 88, courbe rouge). Une première avancée de 80 µm 
environ s’effectue en fin de mise en charge de l’assemblage (point B). La transition importante a 
lieu après 27500 s, soit au cours de la seconde mise en contrainte, au retour vers la plus basse 
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température. La longueur de décohésion du joint passe alors de 80 µm à 1,25 mm. La progression 
se poursuit ensuite faiblement sur 5 cycles. 
La comparaison des résultats des 3 profils de cyclage évalués, montre qu’une rupture assez 
brutale intervient pour les cycles mod_1 et mod_2, cycles pour lesquels on descend le plus bas en 
température (respectivement -50°C et -30°C). Pour ces deux simulations, la rupture survient au 
même moment, lors de la descente en température sur le 1er cycle (courbes rouge et verte, Figure 
88). En revanche, le chargement thermique mod_3, montre un phénomène initial de rupture moins 
violent que dans les autres cas. Un incrément de propagation important survient tout de même aux 
environ de 27900 s, c’est-à-dire au premier retour à basse température. Ensuite, la progression de 
la fissure se fait par pas successifs, à chaque nouvelle descente en température. L’incrément de 
croissance de la fissure tend à se réduire au cours du temps. Une simulation de ce dernier cas 
(mod_3), menée sur 100 cycles met en évidence une limite pour l’accroissement de la longueur de 
fissure (Figure91 (a)).  
 
Figure 88 : Evolution de la longueur de fissure au cours du temps, pour l’interface nanopâte d’Ag/puce 
diamant et pour les trois cycles thermiques (mod_1, 2 et 3). 
La figure 89 présente l’évolution de l’énergie d’endommagement dissipée par les interfaces 
(éléments cohésifs), en fonction du temps et du cycle thermique. Les variations sont synchrones 
avec les incréments de propagation de fissure, l’écart en énergie entre les cycles 1 et 2 est plus 
important que l’écart mesuré sur la longueur de fissure, respectivement ×1,37 contre ×1,13. Pour 
le cycle mod_3, la variation d’énergie dissipée est très progressive. On n’observe pas de forte 
discontinuité, même pour la plus grande variation de longueur de fissure. Pour la simulation menée 
à 100 cycles, l’énergie dissipée dans l’interface se stabilise (Figure 91 b). 
Parallèlement à la décohésion de l’interface, nous observons une diminution de la dissipation 
viscoplastique du joint de nano particules d’argent. La figure 90 illustre bien ce fait, puisque l’on 
observe le plafonnement de la variable de dissipation du joint lorsque l’interface est fortement 
endommagée (courbes rouge et bleue). 





Figure 89 : Evolution de l’énergie d’endom-
magement des interfaces au cours du temps, pour 
les trois cycles simulés. 
 Figure 90 : Evolution de la dissipation 
viscoplastique dans le joint de nano pâtes d’argent, 





Figure 91 : Simulation menée pour 100 cycles analogues au profil mod_3, (a) Evolution de la longueur 
de fissure, (b) évolution de l’énergie d’endommagement des interfaces. 
1.2.2.3. Comportement de la jonction de nanoparticules d’argent 
Nous examinons ici la répartition et l’évolution des contraintes dans le joint fritté. La 
Figure 92 présente une cartographie de la contrainte équivalente de Von Mises dans le joint de 
nanoparticules d’argent à la fin de l’étape d’élaboration, aux point B et C du cycle thermique. Au 
point B, la contrainte maximale de Von Mises varie entre 4 et 48 MPa respectivement au centre et 
en bordure du joint, tandis qu’après le palier, au point C, elle n’excède pas 13 MPa. Le chargement 
est majoritairement de cisaillement comme en atteste les rosettes de la figure 93 (a). Cette 
distribution est le reflet du chargement de cisaillement induit par la dilatation différentielle de 
l’assemblage. On retrouvera un comportement similaire une fois le palier à basse température 
atteint (point E). 
La figure 93 (b) correspond à l’évolution de la contrainte de cisaillement en fonction du temps. 
Initialement nulle, la valeur augmente au cours de la phase d’élaboration (premier refroidissement 
du joint), puis décroit suite à un phénomène de relaxation (phénomène visqueux) pendant la phase 
de maintien à température ambiante durant 1650 secondes. Ensuite la contrainte varie de façon 
synchrone aux cycles réguliers de température. Si l’on observe maintenant l’évolution au cours du 
cycle thermique (mod_1), de la contrainte de cisaillement dans le joint on remarque que très 
rapidement cette dernière chute et oscille à un faible niveau (Figure 93 (b)). Cela est dû à la rupture 
d’une interface au cours du second cycle de chargement. 





Figure 92 : Cartographies de la répartition de la contrainte équivalente de Von Mises dans 







Figure 93 : Cisaillement dans la brasure, (a) contraintes principales dans le joint d’Ag fritté, (b) 
évolution au cours du temps de la contrainte de cisaillement (mod_1). 
2. Simulation du comportement d’un élément du packaging du composant 
diamant 
Cette partie concerne l’étude du comportement thermomécanique et de l’endommagement 
interfacial d’un élément du packaging d’un composant diamant sollicité en cyclage passif. 
2.1. Présentation des données du modèle 
Nous avons choisi à titre exploratoire d’étudier un assemblage représentatif de la connexion 
souhaitée pour le composant diamant du projet Diamonix 2. Le composant diamant a pour 
dimension 3 × 3 × 0,5 mm et est assemblé entre deux substrats céramique Si3N4 d’épaisseur 600 
µm et métallisé cuivre (300 µm) sur chacune de deux faces. La face inférieure du composant est 
solidarisée avec le substrat au moyen de nanoparticules d’argent frittées (100 µm d’épaisseur). La 
face supérieure du composant est assemblée au substrat supérieur par frittage de nanoparticules 
d’argent. Cette connexion se fait par l’intermédiaire d’un insert cylindrique en cuivre de diamètre 
1 mm. On réalise ainsi une connexion de type bump dont les détails géométriques sont définis dans 
les travaux d’Adrien Zéanh (Zéanh, 2009). Les deux substrats céramiques ont les mêmes 
dimensions géométriques.  






Figure 94 : Modèle éléments finis 2D d’un élément du packaging du composant diamant assemblé à deux 
substrats céramique par frittage de nanoparticules d’argent, connexion plane et bump. 
Quatre couches d’éléments cohésifs d’épaisseurs 10 µm et 5 µm sont placées respectivement 
aux interfaces nanopâte d’Ag / cuivre et nanopâte d’Ag / puce diamant. Elles possèdent la même 
épaisseur que les métallisations de finition et les remplacent dans le modèle. 
La Figure 94 présente le modèle éléments finis de l’assemblage modélisé. Le modèle mis en 
œuvre est de type 2D contraintes planes et présente un plan de symétrie. Le maillage est construit 
suivant les mêmes caractéristiques que pour celui présenté au paragraphe précédent. Le 
comportement des matériaux constituants l’assemblage et les valeurs de leurs propriétés 
thermomécaniques sont définies dans le paragraphe 1.1 de ce même chapitre. De même que 
précédemment, nous avons choisis le critère quadratique de contraintes nominales pour décrire 
l’initiation de l’endommagement des interfaces. L’assemblage est sollicité en cyclage passif 
entre -50°C et 300°C selon le profil mod_1 (Figure 83). Le nombre total de cycles thermiques 
appliqués est 15. 
2.2. Simulation du comportement de l’assemblage 
Les comportements thermomécaniques des matériaux de l’assemblage élémentaire du 
composant diamant ainsi que des interfaces sont évalués à l’issu de l’étape d’élaboration et pendant 
le chargement thermique cyclique. 
2.2.1. Comportement global de l’assemblage  
La Figure 95 (a), présente la distribution des contraintes équivalentes de Von Mises au sein 
de l’assemblage après élaboration (point B). Les maximums sont situés dans les métallisations 
épaisses de cuivre des substrats DBC.  
Les deux illustrations suivantes permettent d’observer plus précisément les éléments proches 
des interfaces étudiées, au point B pour la figure 95 (b) et au point C pour la figure 95 (c). Sur ces 
figures, les maximums de contrainte sont respectivement de 39 et 7 MPa, ce qui atteste ici aussi 
d’un phénomène de relaxation de la contrainte. En revanche, nous observons sur la figure 95 (c) 
une évolution de la position du maximum de contrainte localisée dans la puce diamant, vers 
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 (b)  (c)  
    Figure 95 : Cartographies de la contrainte équivalente de Von Mises dans, (a) l’assemblage 
élémentaire global du composant diamant après élaboration (point B), (b) les éléments proches des 
interfaces étudiées après élaboration (point B) et (c) après la relaxation (point C). 
2.2.2. Comportement des interfaces 
L’examen de la courbe d’évolution de l’énergie d’endommagement permet de s’assurer 
qu’une rupture importante est bien intervenue après environ 27500 secondes (Figure 96). Un tracé 
de la variable d’endommagement pour toutes les interfaces permet de constater que les éléments 
cohésifs entre la puce et le joint de nanopâte d’Ag s’endommagent en premier à t = 27600 s (Figure 
97 (a)). Néanmoins, au temps suivant, à t = 27700 s, nous voyons apparaitre une large zone 
endommagée sur l’interface entre la puce et la nanopâte d’Ag du bump (Figure 97 (b)), sans que 
l’endommagement de l’autre interface n’ait évolué. Ce comportement laisse donc à penser que 
l’endommagement s’initie au niveau de l’interface entre la puce et le joint de nanopâte d’Ag, mais 
que la rupture a finalement lieu au sein de l’interface puce/pâte nano Ag du bump. Nous observe 
aussi un relâchement des contraintes au sein de l’interface, au niveau des éléments qui se sont 
endommagés (Figure 98 (a)). La plus grande propension à la propagation de cette interface peut 
s’expliquer par le fait que le chargement mécanique qui est majoritairement de cisaillement dans 
le joint inférieur est ici, plutôt de type traction selon une direction à 45°, comme en atteste la figure 
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98 (b). Le mode de rupture de cette interface avec le bump n’est pas un mode de cisaillement pur 
mais un mode mixte I et II. 
 
Figure 96 : Evolution de l’énergie d’endommagement des interfaces au cours du temps, pour le 
packaging soumis au cycle mod_1. 
(a)  (b)  
Figure 97 : Visualisation des zones endommagées pour l’interface puce/nano pâte d’Ag, (a) côté substrat 





Figure 98 : Champ de contrainte dans la jonction bump. (a) Distribution le long de l’interface puce/nano 
pâte d’Ag coté bump aux temps 27600 et 27700 secondes, (b) contraintes principales dans le joint au-
dessus de l’interface qui rompt. 
Conclusion 
Dans ce chapitre, nous avons mis en œuvre des simulations éléments finis intégrant les lois 
de comportement thermomécaniques ainsi que la loi d’endommagement interfaciale pour les 
éléments cohésifs identifiée lors du chapitre précédent. Une simulation du comportement 
thermomécanique et de l’endommagement interfacial a été menée tout d’abord sur un assemblage 
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sandwich d’un composant diamant sur un substrat cuivre, puis ensuite sur un exemple de 
packaging connectant la puce diamant à deux substrats métallisés. 
Le premier assemblage simulé est en cours de cyclage au sein du laboratoire Primes. 
L’analyse détaillée des résultats du modèle numérique a permis de détailler le comportement 
mécanique du système et nous a permis de proposer un scénario de déroulement de la rupture des 
interfaces. Le modèle est riche en possibilité d’analyse et de description du comportement de 
l’assemblage. La confrontation avec les premiers résultats des essais expérimentaux de cyclage 
n’est quant à elle pas franchement positive. En effet, alors que nous constatons aucune rupture des 
assemblages pour les 300 cycles [-30°C ; 180°C], la simulation prévoit une rupture d’interface dès 
les premières variations de chargement.  
Plusieurs causes pourraient être à l’origine de ces écarts de comportement, tant du point de 
vue expérimental que numérique. Nous pouvons citer par exemple les quelques causes suivantes : 
- maitrise et répétabilité des conditions d’élaboration des assemblages frittés, 
- manque de précision des mesures expérimentales liées à la procédure d’identification du 
modèle de comportement des éléments cohésifs, 
- manques de données expérimentales pour l’identification, et éventuelle nécessité 
d’introduction de données de cyclage dans la procédure d’identification. 
Le second modèle présenté était proposé plus à titre prospectif. Il considère un élément de 
packaging intégrant une puce diamant et des connexions sur ces deux faces vers deux substrats 
céramiques métallisés. Les simulations, bien que non entièrement exploitées, montrent tout de 
même le potentiel de cette méthodologie qui permet la mise en compétition de plusieurs 
mécanismes de dégradation et ce sur plusieurs sites. Les éléments de la simulation numérique 
peuvent ainsi aider à compréhension du comportement à l’endommagement de systèmes 
complexes.  
 
 Conclusion générale 
 
 
Les travaux de recherche présentés dans ce mémoire s’inscrivent dans le cadre plus large du 
projet FUI Diamonix 2. Le projet vise à l’élaboration, à la caractérisation et à la mise en œuvre 
d’un composant électronique à base de diamant pour des applications d’électronique de puissance. 
Notre travail a porté sur le packaging du composant diamant qui doit permettre de connecter ce 
dernier à son environnement et d’assurer les fonctions de liaisons électriques, de tenue mécanique 
et de refroidissement. Nous nous sommes focalisés plus spécialement sur l’optimisation du 
comportement thermomécanique d’une définition initiale du packaging développée dans le cadre 
d’un précédent projet (Diamonix 1). Le travail a été consacré à la caractérisation expérimentale de 
trois solutions de connexion initialement proposées ainsi qu’au  développement d’outils et de 
méthodologies de caractérisation couplés à des simulations numériques pour évaluer le 
comportement thermomécanique des assemblages de composants diamant. 
L’étude bibliographique a permis de faire des choix de solution d’assemblage pouvant 
satisfaire le cahier des charges. Compte tenu des fortes températures envisagées, nous nous 
sommes orientés vers des connexions résistant aux hautes températures pour limiter les 
phénomènes viscoplastiques, mais pouvant aussi être mises en œuvre à basse température afin de 
limiter les contraintes thermoélastiques au sein des assemblages. Les trois procédés retenus sont 
la refusion de l’alliage eutectique 88Au12Ge, le procédé TLPB (Transient Liquid Phase bonding) 
associé à une jonction Ag-In et le frittage de nanoparticules d’argent. Les deux premières solutions 
avaient été partiellement étudiées lors du programme Diamonix 1. Les connections ont été 
réalisées avec des substrats céramique (Si3N4) métallisés cuivre. Pour les solutions de brasage 
d’AuGe et de frittage de nanoparticules d’argent, deux choix de revêtements du substrat céramique 
métallisé sont fait : Ni/Au ou Ni/Ag. Les puces en diamant sont quant à elles revêtues de 
multicouches Ti/Ni/Au ou Ti/Ni/Ag. Pour la liaison par TLPB d’Ag-In, un revêtement épais 
d’argent est nécessaire sur le substrat Si3N4 nickelé et sur le composant diamant pré-revêtu de 
Ti/Ni. Les différents choix ont permis d’aider à la définition du véhicule test du composant diamant 
packagé, développé par la société CIRTEM. 
Du point de vue expérimental, le premier travail a consisté en la réalisation et la 
caractérisation microstructurale des dépôts et des assemblages. L’étude métallographique menée 
sur les métallisations de finition de diamant et les revêtements des métallisations épaisses en cuivre 
a montré que ceux-ci ne présentent pas de défauts majeurs. L’étude de la mouillabilité de 
l’eutectique 88Au12Ge sur une métallisation Ni/Au et de l’indium sur la métallisation argent a 
permis de s’assurer de bonnes conditions d’élaboration des jonctions. Une fois les joints élaborés, 
leur analyse microstructurale a montré la formation de systèmes continus et exempts de défauts 
pour la jonction d’AuGe et le frittage de nanoparticules d’argent. En revanche, nous avons révélé 
la présence de porosités dans les liaisons par TLPB d’Ag-In. Ces défauts sont plus importants dans 
le cas d’utilisation de préformes d’In que dans celui d’un apport d’indium par une métallisation. 
Enfin, plusieurs campagnes d’essais de nano indentation ont permis de déterminer les propriétés 
mécaniques des différentes couches constitutives des jonctions. Pour les joints TLPB d’Ag-In, le 
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couplage de ces mesures à des analyses EDX et des observations au MEB, ont permis de proposer 
une carte de gradient de propriétés fonction de la composition chimique du joint et notamment de 
la proportion d’indium diffusée dans l’argent.  
Dans un deuxième temps, des caractérisations mécaniques par essais de cisaillement simples 
à température ambiante des assemblages d’inserts en cuivre sur substrats en cuivre et des puces en 
diamant sur substrats en cuivre ont été menées pour les trois jonctions. Dans le cas des assemblages 
de puces en diamant sur substrats en cuivre, la jonction de TLPB d’Ag-In avec une métallisation 
d’indium présente la meilleure tenue mécanique en cisaillement. Les analyses fractographiques 
ont permis d’identifier les chemins de rupture dans les joints. La rupture est cohésive dans le joint 
pour les jonctions TLPB d’Ag-In alors qu’elle est mixte (cohésive dans le joint et adhésive aux 
interfaces) pour les autres solutions. Des essais de cyclage passif sur les assemblages de puces 
diamants/substrats cuivre sont encore en cours de réalisation. Malgré le bon comportement de la 
solution Ag-In, cette dernière ne sera pas retenue pour le prototype en raison des difficultés de 
mise en œuvre. La solution du frittage de nano particules d’argent a été préférée. 
Pour cette étude, nous avons aussi travaillé au développement d’un outil de caractérisation 
des modèles de comportement interfacial en couplant les essais de cisaillement réalisés, à des 
simulations numériques afin d’accéder à la résolution d’un problème inverse d’identification par 
recalage éléments finis. Les essais de cisaillement initialement réalisés et retenus, n’ont pas pu être 
utilisés avec succès dans la procédure d’identification. Des essais complémentaires ont été réalisés 
en mettant en œuvre une mesure fine du déplacement de cisaillement par suivi de marqueurs à 
l’aide d’un système de corrélation d’images numériques. Une loi d’endommagement basée sur le 
modèle de zones cohésives bilinéaire d’Alfano et Crisfield a été identifiée pour les interfaces 
défaillantes des assemblages d’AuGe et de nanoparticules d’argent. La procédure d’identification 
développée a été implémentée à l’aide d’un script écrit en langage python. Malgré de nombreuses 
difficultés de convergence de la procédure d’optimisation les résultats obtenus sont intéressants et 
prometteurs.  
Enfin, dans une dernière partie nous avons utilisé les résultats issus de l’identification pour 
simuler des essais de cyclage thermique, dans le but d’évaluer le comportement thermomécanique 
des assemblages développés et de confronter la simulation aux essais de cyclage actuellement en 
cours. Les modèles numériques sont riches et les possibilités d’analyse du comportement 
thermomécanique du système sont nombreuses. Il est possible de proposer des scénarios 
complexes de la rupture des interfaces. La confrontation avec les premiers résultats des essais 
expérimentaux de cyclage n’est quant à elle pas probante. Plusieurs voies sont envisagées pour 
améliorer la méthode. 
 
Des perspectives à ce travail de thèse, peuvent donc être envisagées à plus ou moins long 
terme tant sur les études expérimentales que numériques. Concernant les études expérimentales, 
les essais de cyclage passif sont en cours et permettront d’avoir une première validation des choix 
pour les éléments du packaging. De même, des essais de cyclage actif sur des diodes diamant sont 
programmés dans le cadre du projet Diamonix. Ils permettront d’avoir un autre regard sur le 
comportement thermomécanique des assemblages. Pour étudier plus finement le comportement 
des liaisons et notamment le rôle joué par les interfaces, des assemblages de puces diamants sur 
des éprouvettes de micro-traction ont été mis au point. Mis en œuvre sur une platine de 
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microtraction in situ sous MEB, les essais devraient permettre d’apporter des renseignements 
complémentaires afin de localiser précisément les zones de défaillance en fonction du chargement 
appliquée en fonction de la température. Les résultats pourraient être  associés à la procédure 
d’identification paramétrique pour l’évaluation des paramètres d’interface en fonction de la 
température. D’autre part, ils pourraient permettre de résoudre le problème du manque de 
résolution de la mesure de déplacement pour les essais de cisaillement. Il serait aussi intéressant 
que la procédure d’identification prenne en compte des résultats des essais de cyclage. 
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L’accroissement des besoins en énergie électrique pour les systèmes embarqués et leur augmentation de 
puissance nécessitent de concevoir des systèmes d’électronique de puissance toujours plus performants. 
Une solution d’avenir concerne la mise en œuvre de composants à base de diamant qui permettent 
l’augmentation conséquente des tensions et courants mis en jeux, mais aussi de la température maximale 
de jonction admissible. Le cadre de ces travaux est celui du projet de recherche Diamonix 2, qui concerne 
l’étude et l’élaboration d’un composant diamant fonctionnant à haute température. L’objectif du travail 
doctoral présenté ici est l’étude du packaging haute température de ce type de composant diamant. Plusieurs 
choix de matériaux et de techniques aptes à l’élaboration d’un assemblage de puce diamant sur un substrat 
métallisé ont été effectués. La caractérisation microstructurale et mécanique de trois types de jonctions ont 
été réalisées (refusion d’un alliage AuGe, frittage de nano pâtes d’argent et diffusion en phase solide 
d’indium dans des couches d’argent). Des essais mécaniques de cisaillement de divers assemblages ont 
permis d’évaluer le comportement thermomécanique des jonctions et des interfaces. Les essais de 
cisaillement ont servi à l’identification inverse des paramètres interfaciaux d’un modèle de zones cohésives, 
pour différents types d’interfaces. Des modèles éléments finis d’assemblage, incluant le comportement 
viscoplastique des jonctions et des lois d’endommagent des interfaces, ont servi à simuler le comportement 
thermomécanique du packaging d’un composant diamant. 
Mots clefs : packaging électronique de puissance, haute température, composant diamant, connexions 
puce, interfaces, CZM, viscoplastique, endommagement, cyclage passif, MEF. 
 
Abstract  
The increase of electric power demand for embedded systems requires more efficient power electronics 
modules. A solution to reach this goal relates to the use of diamond-based components that allow high 
voltage, current density and the maximum allowable junction temperature. The framework is the same as 
that of the Diamonix 2 research project, which involves the elaboration and the study of a diamond-based 
die dedicated to high temperature environment. The purpose of the present work is to optimize and simulate 
the thermomechanical behavior of high temperature diamond die packaging. To reach this goal, the choice 
of materials that allow high temperature assemblies of diamond die/ceramic substrate was done (AuGe 
solder alloy, sintering of nano-silver paste, transient liquid phase bounding of indium in silver layers). 
Microstructural and mechanical characterization of the attachment and the diamond die/junction was 
realized. Nanoindentation and shear tests are performed for the mechanical characterization. Shear tests 
results carried out on the two assemblies have been used to identify the interfacial parameters of the bilinear 
cohesive zone model (CZM) for the diamond die/junction and ceramic substrate/junction interfaces. Finite 
element modelling of the diamond component packaging including viscoplastic behavior of the junctions 
and damage law of the interfaces of assemblies were built. 
Keywords: power electronics packaging, high temperature, diamond die, die-attaches, interfaces, CZM, 
viscoplastic, damage, passive cycling, FEM. 
 
 
 
